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Re´sume´
La fissuration a` chaud est un de´faut majeur intervenant en fin de solidification d’alliages
me´talliques, lorsque le mate´riau est encore a` l’e´tat semi solide. L’objectif de cette the`se
est d’apporter une contribution a` la pre´vision de ce phe´nome`ne. Pour cela il est ne´cessaire
de caracte´riser la de´formabilite´ de la phase solide d’un mate´riau a` l’e´tat semi solide et
d’apporter des informations au niveau local sur la microstructure lors de sa de´formation
(fractions de liquide et de pores, e´paisseur de films de liquide, vitesses d’e´coulement du
liquide, indice de coalescence des pores...). Le comportement macroscopique de la phase
solide sur la ligne de solidus a e´te´ de´termine´ et valide´ par des essais de compression a`
chaud. Cette loi de comportement a e´galement e´te´ compare´e avec plusieurs mode`les ana-
lytiques. La diffe´rence de comportement me´canique entre une microstructure de compo-
sition homoge`ne et une microstructure a` gradient de composition a e´te´ mise en e´vidence.
Des informations microscopiques en temps re´el sur des e´chantillons a` l’e´tat semi solide
soumis a` un effort de traction ont e´te´ obtenues par microtomographie in situ standard en
conditions isothermes et en solidification. Un mode`le analytique pre´dictif de la fissuration
a` chaud a e´te´ modifie´ pour mieux rendre compte des valeurs expe´rimentales. Pour gagner
en re´solutions temporelle et spatiale, un dispositif de traction destine´ a` l’utilisation de la
microtomographie in situ rapide ou ultra rapide a e´te´ conc¸u et re´alise´. Les essais en condi-
tions isothermes et en solidification sont de´sormais reproductibles sur une microstructure
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Le comportement des alliages me´talliques a` l’e´tat paˆteux est un sujet d’e´tude qui retient
l’inte´reˆt des industriels de la me´tallurgie. En effet, la mode´lisation de ce comportement
peut permettre la maˆıtrise des e´tapes critiques de l’e´laboration de mate´riaux industriels, et
donc l’ame´lioration de leur proprie´te´s et performances de service. Les proce´de´s ne´cessitant
un passage a` l’e´tat semi solide sont nombreux : moulage de pie`ces, coule´e continue ou
semi-continue, soudage laser, TIG ou par faisceau d’e´lectrons, thixoformage... Au cours de
ces proce´de´s, des he´te´roge´ne´ite´s de composition se cre´ent dans le milieu semi solide lors
de la solidification. Par ailleurs, un alliage a` l’e´tat paˆteux ne pre´sente aucune re´sistance
a` un effort de traction avant la coalescence des grains solides, ce qui conduit aise´ment a`
l’ouverture de fissures. Celles-ci peuvent eˆtre soit comble´es par un apport en liquide, soit
mener a` la fissuration a` chaud du mate´riau ce qui serait pre´judiciable a` toute transforma-
tion ulte´rieure du produit. La fissuration a` chaud est un de´faut majeur qui apparaˆıt en fin
de solidification lorsque le mate´riau est trop sollicite´ par un e´tat de contrainte dilatant. En
de´pit des nombreuses e´tudes de´ja` mene´es sur le sujet, le comportement de la zone paˆteuse
est loin d’eˆtre compris dans sa totalite´. Dans le cas d’un moulage par injection a` l’e´tat semi
solide, la fraction de solide est de l’ordre de 50%, le comportement est ge´ne´ralement de´crit
par une viscosite´ apparente de´pendant du temps et du taux de cisaillement. De nombreux
mode`les de´crivant bien le comportement homoge`ne de l’alliage semi solide au cours du for-
mage ont e´te´ propose´s. Cependant a` fortes fractions de solide les grains solides commencent
a` interagir, entraˆınant une de´formation he´te´roge`ne du mate´riau due a` la se´gre´gation du
liquide et a` la densification du squelette solide. Cette situation est similaire lorsque la
structure est dendritique. Une de´formation he´te´roge`ne peut eˆtre proble´matique lorsque la
fraction de solide est importante et que des films de liquide persistent. Cela peut mener a`
la fissuration a` chaud. Ces diffe´rents phe´nome`nes intervenant lors de la de´formation d’un
milieu semi solide ont e´te´ e´tudie´s au moyen de tests me´caniques (cisaillement, compression
simple ou draine´e, traction, etc.) sur diffe´rents syste`mes d’alliages et a` diffe´rentes e´chelles
pour des conditions d’essais varie´es (essais en solidification, en conditions isothermes...).
L’objectif e´tait de de´terminer le comportement rhe´ologique du milieu paˆteux, puis le com-
portement me´canique de la phase solide. Des crite`res de fissuration a` chaud ont par ailleurs
e´te´ de´termine´s a` l’e´chelle macroscopique par le biais d’essais thermo-me´caniques. Ce type
d’approche est inte´ressant pour les mode´lisations macroscopiques de proce´de´s ne tenant
pas compte du de´tail des phe´nome`nes intervenant. Il est aujourd’hui ne´cessaire de mieux
comprendre le comportement de la zone paˆteuse au niveau local, ce qui est de´sormais
possible, pour plusieurs raisons :
- Les limites de l’approche macroscopique sont bien connues : celle-ci n’aborde pas les
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phe´nome`nes physiques dans leur ensemble et ne permet pas le couplage entre les diffe´rentes
e´chelles.
- Les capacite´s du mate´riel informatique connaissent un progre`s fulgurant qui permet
de re´aliser d’une part des simulations complexes a` l’e´chelle microscopique, et d’autre part
de les coupler a` des simulations a` l’e´chelle des proce´de´s.
- De nouveaux outils expe´rimentaux pour la caracte´risation de la microstructure d’al-
liages me´talliques ont e´te´ de´veloppe´s, en particulier la tomographie par rayons X qui
permet l’imagerie en 3D d’un e´chantillon. De plus, des progre`s re´cents dans l’utilisation
de la source synchrotron pour l’acquisition d’images permettent d’effectuer des essais de
traction a` haute tempe´rature in situ lors de prises d’images de tomographie, pendant la
de´formation et la solidification d’alliages me´talliques. Des limites en termes de re´solutions
spatiales et temporelles persistent mais sont repousse´es chaque anne´e. Les travaux de the`se
ici pre´sente´s ont e´te´ effectue´s au laboratoire SIMaP (Sciences et Inge´nierie des Mate´riaux
et Proce´de´s) et s’inscrivent dans le cadre du projet ANR Blanc ”SiMuZAl” (Numerical
Simulation of the Mushy Zone behavior in Aluminium alloys). Ce projet consiste a` e´tudier
le comportement des alliages d’aluminium a` l’e´tat semi solide afin de mieux comprendre les
changements de microstructures et la formation de de´fauts au cours de la solidification,
puisqu’ils peuvent affecter notablement les proprie´te´s du mate´riau final. Pour cela, des
simulations a` petite e´chelle au niveau d’un volume e´le´mentaire repre´sentatif (VER) ont
e´te´ de´veloppe´es lors de la the`se de Jean-Franc¸ois Zaragoci (CEMEF) afin de mode´liser la
de´formation du me´lange semi solide, le VER e´tant de´fini par des volumes de tomographie
X synchrotron obtenus a` l’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF). Cette tech-
nique d’imagerie permet l’observation en 3D d’un e´chantillon massif avec, dans notre cas,
un bon contraste d’absorption entre les phases liquide et solide du fait de l’utilisation d’un
alliage binaire Al-Cu. Ce syste`me d’alliage est par ailleurs un bon candidat pour l’e´tude de
la fissuration a` chaud. Les simulations ont e´te´ valide´es par des images 3D issues de tomo-
graphie in situ qui ont permis d’obtenir des informations en volume sur des e´chantillons
soumis a` des de´formations en traction afin d’observer la formation de de´fauts tels que la
fissuration a` chaud. Etant donne´ que les de´fauts de ce type sont tre`s localise´s dans les films
de liquide pre´sents en fin de solidification, avant la coalescence comple`te des grains, des
informations locales sur les champs de de´formation locaux ont e´te´ obtenues par corre´lation
d’images en 3D. Afin d’apporter une mode´lisation du comportement me´canique de cer-
tains alliages d’aluminium, nous nous inte´resserons dans ce me´moire a` la caracte´risation
me´canique de la phase solide d’un alliage a` l’e´tat paˆteux. D’autre part, nous e´tudierons les
e´volutions de la microstructure d’e´chantillons d’alliages d’aluminium a` l’e´tat semi solide
au cours d’un essai de traction in situ. Pour cela nous exploiterons des volumes obtenus par
microtomographie synchrotron au moyen d’outils d’analyse d’images, en partie de´veloppe´s
au cours de ces travaux de the`se. Une simulation nume´rique effectue´e par le CEMEF (So-
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phia Antipolis) viendra souligner le lien fort entre la caracte´risation me´canique du solide
et l’utilisation de la microtomographie. Enfin, une modification d’un mode`le granulaire 2D
de´veloppe´ au laboratoire SIMaP sera propose´e et confronte´ a` l’expe´rience. Le premier cha-
pitre de cette the`se est consacre´ a` la de´finition de la fissuration a` chaud et dresse un e´tat
de l’art concernant les diffe´rentes approches utilise´es pour e´tudier ce phe´nome`ne. A l’issue
de cette revue bibliographique, les objectifs de l’e´tude seront a` nouveau de´finis. Le second
chapitre traite de l’e´tablissement d’une loi de comportement de la phase solide, dont la
composition est comprise entre 0 et 5.65 pds.%Cu, valide sur la ligne de solidus. Une telle
loi de comportement est ne´cessaire pour effectuer des simulations nume´riques faisant inter-
venir la solidification du mate´riau pendant sa de´formation. Le troisie`me chapitre portera
sur les expe´riences amene´e au synchrotron en fin d’anne´e 2009, et plus pre´cise´ment sur
le mate´riel utilise´ ainsi que les me´thodes de traitement d’images brutes afin d’extraire les
informations contenues dans celles-ci. Nous exploiterons ensuite ces re´sultats afin de mon-
trer les diffe´rences entre une fissuration a` chaud se produisant en conditions isothermes ou
en cours de solidification. Une simulation effectue´e par Jean-Franc¸ois Zaragoci (CEMEF)
sera e´galement pre´sente´e afin de mettre en e´vidence le lien fort existant entre les essais
me´caniques pre´sente´s en de´but de me´moire et la microstructure observe´e par tomographie
in situ dans les conditions cite´es pre´ce´demment. Nous pre´senterons nos essais re´alise´s en
tomographie rapide dans des conditions isotherme et anisotherme sur des structures de
refusion dans un quatrie`me chapitre. Ces essais ont ne´cessite´ la conception et la re´alisation
d’un dispositif expe´rimental in situ spe´cifique pour re´pondre au cahier des charges impose´
par nos besoins et les contraintes induite par l’utilisation de ce dispositif au synchrotron








Lors de la solidification d’un alliage non eutectique, il existe un domaine de transition
entre l’e´tat liquide et l’e´tat solide. Ce domaine au sein duquel le liquide et le solide co-
existent a une e´tendue en tempe´rature de´pendant de la composition de l’alliage. De plus,
le solide forme´ a une composition qui varie au cours de la solidification, et qui peut eˆtre
suivie sur un diagramme de phase repre´sentant les transformations de phases a` l’e´quilibre.
La figure 1.1 montre pour exemple le diagramme de phases Al-Cu.
Figure 1.1 – Diagramme de phase des alliages Al-Cu
Notons cependant que la plupart du temps on se place dans le cadre d’une solidification
qui est hors d’e´quilibre et qui s’approche des conditions de Scheil-Gulliver (conditions de
diffusion nulle dans le solide, voir e´quation 1.1). En effet il est admis que les conditions
d’e´quilibre sont encore valables pour une vitesse de refroidissement T˙ < 5K.min−1, mais
au dela` l’e´quation de Scheil-Gulliver est la plus approprie´e. Il convient alors de de´terminer
la composition du solide forme´ par le biais de l’e´quation 1.1 repre´sente´e graphiquement
sur la figure 1.2 [Dantzig & Rappaz, 2009a].
Cs = k0C0(1− fs)k0−1 (1.1)




C0 la composition initiale du liquide et fs la fraction de solide. Dans le cadre de cette loi,
l’approximation est faite que le liquidus et le solidus sont des droites, et donc que k0 est
une constante.
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Figure 1.2 – Trace´s des lois des segments inverses (lever rule) et de Scheil-Gulliver [Dantzig &
Rappaz, 2009a] pour un alliage Al-4.5pds.%Cu.(a) Fraction de solide en fonction de la tempe´rature ;
(b) Profils de microse´gre´gation
Lors de la solidification, la microstructure du mate´riau subit des changements dras-
tiques et son comportement rhe´ologique varie tout au long de ce processus. Cette e´volution
de microstructure a fait l’objet de nombreuses e´tudes, et il est de´sormais possible de
de´composer le processus de solidification en quatre stades distincts. La figure 1.3 montre
l’e´volution de la microstructure d’un alliage lors d’un refroidissement unidirectionnel [Dahle
& Arnberg, 1996]. Au de´but de la solidification, des germes de solide apparaissent et
croissent sous forme de dendrites dont la forme est de´pendante du champ de tempe´ratures
au sein du liquide. La phase solide se pre´sente a` ce stade sous la forme d’une suspension
dans le liquide et le mate´riau ne transmet aucun effort. De plus, les dendrites vont murir
tout au long de la solidification, c’est-a`-dire que les bras de dendrites les plus fins au-
ront tendance a` disparaitre au profit des plus gros. A mesure que le mate´riau refroidit, la
fraction de solide augmente jusqu’a` la fraction dite de cohe´rence, ge´ne´ralement observe´e
entre 0.25 et 0.6 suivant la morphologie des particules solides [Dahle et al., 2003]. A ce
moment les dendrites entrent en contact les unes avec les autres. Plus les germes sont
nombreux et plus la structure aura tendance a` eˆtre e´quiaxe et fine. Les de´formations a` ce
stade sont majoritairement accommode´es par le de´placement du liquide, et de tre`s faibles
efforts peuvent eˆtre transmis par le milieu semi solide.
La fraction de solide augmentant, un troisie`me stade est atteint pour une fraction
de solide d’environ 0.9. On observe alors une chute de la perme´abilite´ du milieu et le
liquide se re´partit en films recouvrant les grains solides. La germination e´tant nulle a`
ce stade de la solidification, le murissement des dendrites est un facteur pre´ponde´rant
du changement de microstructure du mate´riau. De plus, des efforts faibles peuvent eˆtre
transmis mais le liquide continue a` accommoder une partie de la de´formation en aﬄuant
dans les espaces intergranulaires. Le quatrie`me stade est la coalescence des dendrites, qui
est atteinte pour les alliages l’aluminium a` une fraction de solide aux alentours de 0.97. Des
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ponts interdendritiques se forment et du liquide se retrouve emprisonne´ dans la matrice
solide.
Figure 1.3 – Me´canismes d’alimentation d’un alliage en cours de solidification unidirectionnelle.
Un refroidisseur impose un gradient de tempe´rature sur la droite du sche´ma.[Dahle & Arnberg,
1996]
Lors de la solidification, plusieurs de´formations interviennent au sein du mate´riau : le
retrait de solidification qui est duˆ au fait que la masse volumique du liquide est plus faible
que celle du solide, et la contraction thermique de la phase solide due au refroidissement.
Les contraintes exte´rieures (conditions aux limites, moule, ge´ome´trie de la pie`ce...) ajoutent
ge´ne´ralement une troisie`me composante. Ces de´formations entrainent un re´arrangement
de la microstructure au sein du mate´riau ne´cessaire a` la pre´servation de son inte´grite´.
Les de´formations doivent eˆtre accommode´es par la de´formation de la phase solide mais
aussi par un flux de liquide ge´ne´re´ par les contraintes au sein du milieu paˆteux. Les
zones enrichies en liquide peuvent alors devenir propices a` l’ouverture d’une fissure venant
de l’exte´rieur ou encore a` l’apparition de pores a` l’inte´rieur meˆme du mate´riau [Terzi
et al., 2009a]. Il s’agit du phe´nome`ne de fissuration a` chaud, de´faut majeur observe´ lors
d’ope´rations de coule´e ou autre processus ne´cessitant un passage du mate´riau a` l’e´tat
semi solide. Il est irre´versible et se produit en fin de solidification, lorsque l’alliage est
encore dans la zone paˆteuse. Un mate´riau avec un grand intervalle de solidification a une
sensibilite´ a` la fissuration a` chaud e´leve´e du fait qu’il restera longtemps dans ce domaine
de vulne´rabilite´ au sein duquel les grains sont recouverts d’un film de liquide. La surface
de solide recouverte par ces films de liquide de´pend de la mouillabilite´ du solide par le
liquide [Eskin, 2004]. On appelle mouillabilite´ la capacite´ d’un liquide a` recouvrir une
surface solide. Cette capacite´ de´pend de l’angle de contact θ, dont la figure 1.4 illustre
l’influence sur la re´partition du liquide a` la surface des grains.
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Figure 1.4 – Influence de l’angle de contact sur la mouillabilite´ du solide par le liquide
Plus cet angle sera e´leve´, plus le liquide sera concentre´ aux joints triples, permettant
ainsi au squelette solide de pre´server sa rigidite´. Plus l’angle de contact sera faible et plus le
liquide sera re´parti uniforme´ment sur la surface des grains, nuisant ainsi a` leur coalescence.
Une illustration de facie`s de rupture a` l’e´tat semi solide d’un e´chantillon d’Al-8pds.%Cu
est pre´sente´e figure 1.5. L’image en e´lectrons re´trodiffuse´s montre les diffe´rentes phases
pre´sentes sur le film solidifie´ : on peut voir des zones d’alliage eutectique a` la surface des
grains. Cela met en e´vidence le fait que la rupture est effectivement intergranulaire, dans
des films et des poches de liquide.
Figure 1.5 – Facie`s de rupture a` l’e´tat semi solide d’un e´chantillon d’Al-8pds.%Cu.
Chu et Granger [Chu & Granger, 1996] ont mis en e´vidence le fait qu’une structure
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dendritique fine offre une plus grande contrainte maximale a` la traction qu’une structure
de refusion partielle apre`s un recuit d’homoge´ne´isation. De meˆme Giraud [Giraud, 2010]
a re´alise´ des essais de traction en refusion et en solidification, montrant une contrainte
maximale de´pendant de la vitesse de de´formation impose´e. Cette contrainte maximale
est de´termine´e sur la courbe de contrainte obtenue lors de l’essai. La figure 1.6 montre
l’e´volution de la contrainte en fonction du de´placement pour l’alliage 6061 en conditions




avec F la force mesure´e et S la section de l’e´prouvette. La contrainte maximale
au pic se lit sur ces courbes et vaut dans ce cas environ 14 MPa.
Figure 1.6 – Evolution de la contrainte en fonction du de´placement de la traverse pour l’alliage
6061 en conditions isotherme sur une structure (a) de refusion, et (b) de solidification, pour deux
fraction de solide Fs, pour une vitesse de de´placement de 0.1 mm.s−1
La figure 1.7 montre la synthe`se de ses re´sultats sur un alliage 6061 soumis a` diffe´rentes
vitesses de de´formation et a` diffe´rentes fractions de solide en conditions de refusion et de
solidification. Les re´sultats ont montre´ que la re´partition du liquide controˆle a` la fois la
contrainte maximale et la ductilite´ du mate´riau semi solide. En effet le liquide se re´partit
pre´fe´rentiellement soit en films, soit en poches, et la transition entre ces deux stades ge´ne`re
un e´tat de fragilite´. Il existe une diffe´rence notable entre les essais en conditions de refusion
et en conditions de solidification, plus particulie`rement pour les fractions de solide e´gales
a` 0.95 et 0.97. Le comportement non line´aire observe´ a` la fraction de solide fs = 0.97
en conditions de solidification est reproductible mais demeure inexplique´ [Fabre`gue, 2004,
Fabre`gue et al., 2006, Giraud, 2010]. Pour observer l’influence de la taille de grains seule
sur le comportement me´canique du mate´riau, Williams et Singer [Williams & Singer, 1968]
ont proce´de´ a` des essais sur un alliage Sn-Pb a` l’e´tat semi solide avec des tailles de grains
diffe´rentes. Il apparaˆıt que plus la structure est fine, plus le mate´riau a une re´sistance
e´leve´e. Afin de mieux comprendre la fissuration a` chaud, de nombreux essais expe´rimentaux
ont e´te´ conc¸us pour de´terminer des lois de comportement du solide. Par ailleurs, des
mode`les rhe´ologiques de l’e´tat paˆteux valide´s par l’expe´rience ont e´te´ de´veloppe´s. Ces
mode`les rhe´ologiques pre´sentent deux approches bien diffe´rentes.
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(a) Conditions de refusion (b) Conditions de solidification
Figure 1.7 – Variation de la contrainte maximale en fonction de la vitesse de de´formation lors
d’un essai de traction a` l’e´tat semi solide pour l’alliage 6061 [Giraud, 2010]
D’une part les mode`les du type suspension dont le principe est de conside´rer un
mate´riau de de´part a` l’e´tat liquide dont la viscosite´ est connue. Ces mode`les traduisent la
formation de solide par une viscosite´ apparente du milieu augmentant lors de la solidifi-
cation. Il est difficile de rendre compte du comportement du mate´riau a` fortes fractions
de solide avec ce type de mode`le. Dans l’autre cas le mate´riau est conside´re´ comme un
solide dans lequel on apporte du liquide lors de sa refusion. Il est alors difficile de rendre
compte de la rhe´ologie du milieu a` faibles fractions de solide. A ce jour il n’existe pas de
mode`le pouvant traiter la solidification comple`te d’un alliage, notamment le domaine de
transition entre la cohe´rence et la coalescence.
La fissuration a` chaud et les proprie´te´s me´caniques du mate´riau e´tant e´troitement lie´es,
de nombreux essais ont e´te´ mis au point pour de´terminer la sensibilite´ d’un mate´riau a` ce
phe´nome`ne - sa criquabilite´. Ces essais consistent a` solidifier un alliage en le soumettant
aux conditions permettant l’apparition d’une fissuration a` chaud et ensuite classer les
alliages teste´s sur une e´chelle de criquabilite´. Des crite`res de fissuration existent par ailleurs
et sont ge´ne´ralement base´s sur le fait que l’apport de liquide dans les zones les plus
de´forme´es est insuffisant pour accommoder la de´formation. Des de´tails supple´mentaires se
trouvent dans la section 1.3.
1.2 Essais de criquabilite´
Les essais de criquabilite´ consistent a` solidifier une pie`ce a` ge´ome´trie e´tudie´e pour
accentuer des de´formations localise´es lors de la solidification et permettent ainsi d’e´valuer
la sensibilite´ du mate´riau a` la fissuration a` chaud. Cette criquabilite´ est inte´ressante a`
de´terminer pour optimiser des proce´de´s de mise en forme ne´cessitant la solidification d’un
alliage tels que la coule´e ou le soudage. Afin d’eˆtre au plus proche des conditions de
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solidification impose´es par ces proce´de´s, diffe´rents essais ont e´te´ conc¸us.
1.2.1 Essais concernant la solidification lors de proce´de´s de soudage
1.2.1.1 Les essais Varestraint et trans-Varestraint
Une e´prouvette est soumise a` une de´formation connue dans la direction du soudage
[Cross et al., 2003]. Cette de´formation est due a` un effort de flexion impose´ a` une extre´mite´
de l’e´prouvette, l’autre extre´mite´ e´tant encastre´e sur un mandrin cylindrique de rayon
connu. La variante trans-Varestraint de cet essai consiste a` exercer l’effort de flexion per-
pendiculairement au cordon de soudure. La sensibilite´ a` la fissuration a` chaud est alors
de´termine´e par la longueur totale des fissures. Certains parame`tres tels que la composition
du me´tal d’apport et le type de soudage sont aussi pris en compte. Un sche´ma de dispositif
trans-Varestraint et un exemple de fissure obtenue avec ce type d’essai sont montre´s sur
la figure 1.8.
(a) Sche´ma de principe (b) Exemple de fissures observe´es
Figure 1.8 – Essai trans-Varestraint [Senda et al., 1971]
1.2.1.2 Circular patch test (CPT)
Cet essai consiste a` re´aliser un cordon de soudure circulaire sur une toˆle plane. Il est
ge´ne´ralement re´alise´ par soudage TIG [Mousavi et al., 1997]. Lors de cet essai l’e´lectrode
reste fixe, la toˆle est en rotation. La contrainte applique´e sur le cordon lors de la soudure
est impose´e par les dimensions de la toˆle et la criquabilite´ est de´termine´e par la longueur
cumule´e des fissures. Une illustration de ce proce´de´ est propose´e sur la figure 1.9(a) et un
exemple de fissure est illustre´ sur la figure 1.9(b).
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(a) Sche´ma de principe (b) Exemple de fissures ob-
serve´es
Figure 1.9 – Circular Patch test (CPT) [Huang & Kou, 2004]
1.2.1.3 Test Sigmajig
Ce test consiste a` appliquer un effort de traction uniforme perpendiculairement au
cordon de soudure avant et durant l’ope´ration [Cross et al., 2003, Mossman & Lippold,
2002]. Le test est re´pe´te´ avec un effort de traction croissant jusqu’a` l’apparition de fissures.
La contrainte applique´e a` ce moment est prise comme valeur de criquabilite´. Il a e´te´
prouve´ que l’e´tat de contrainte applique´ a` l’assemblage est de´terminant pour l’apparition
des fissures. Notamment, une mise en compression de l’ensemble empeˆche la formation de
fissure lors de la solidification du bain liquide [Mossman & Lippold, 2002].
1.2.2 Essais concernant la solidification en coule´e
1.2.2.1 Ring mold test
Cet essai est utilise´ la plupart du temps pour e´tudier la criquabilite´ des alliages d’alu-
minium [Eskin, 2004, Wang et al., 2002, Drezet, 1999]. Il est simple a` re´aliser et a` mettre
en œuvre comme on peut le voir sur la figure 1.10(a) [Eskin, 2004]. Le moule est constitue´
d’un mate´riau a` faible coefficient de dilatation thermique et a` point de fusion bien supe´rieur
a` celui de l’alliage a` e´tudier. Les dimensions du cylindre inte´rieur sont a` adapter au retrait
de solidification du mate´riau e´tudie´. Lorsqu’on verse l’alliage liquide dans le moule, celui-
ci va se solidifier en e´tant bride´ par le cylindre inte´rieur qui est conside´re´ inde´formable.
Cela place l’anneau forme´ en traction et les fissures qui apparaitront seront radiales (figure
1.10(b). Le crite`re de sensibilite´ a` la fissuration a` chaud sera alors la longueur de la plus
grande fissure, ou alors la longueur cumule´e des fissures rapporte´e au pe´rime`tre de la sec-
tion radiale de l’anneau coule´. Ces longueurs sont mesure´es a` tempe´rature ambiante. La
vitesse de refroidissement e´tant difficile a` controˆler pour cet essai, l’information obtenue
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n’est que qualitative. Il a e´te´ montre´ que la tempe´rature de l’alliage liquide a une grande
influence sur les re´sultats, alors que celle du moule a une tre`s faible influence, meˆme s’il
est pre´fe´rable de le pre´chauffer le´ge`rement [Eskin, 2004].
(a) Sche´ma de principe (b) Image de fissure
Figure 1.10 – Ring mold test [Drezet, 1999]
1.2.2.2 Test du doigt froid
Cet essai illustre´ figure 1.11(a) consiste a` inse´rer un e´le´ment en cuivre refroidi par une
circulation d’eau a` l’inte´rieur d’un bain d’alliage en fusion. La tempe´rature du bain peut
eˆtre controˆle´e pre´cise´ment et un maintien a` tempe´rature fixe´e est possible. De meˆme, la
tempe´rature du refroidisseur peut eˆtre controˆle´e pre´cise´ment par la tempe´rature de l’eau.
Le refroidisseur et le creuset sont des coˆnes de meˆme ouverture angulaire, permettant
ainsi de former une coque de 10mm d’e´paisseur autour du refroidisseur. Lorsque l’alliage
est preˆt pour commencer l’essai, le refroidisseur est inse´re´ a` une profondeur de´finie dans
le bain. L’alliage se solidifie autour et le front de solidification est perpendiculaire a` la
surface d’e´change. Les fissures sont initie´es a` l’endroit ou` le diame`tre est le plus grand,
c’est-a`-dire la surface supe´rieure de la coque forme´e. Ces fissures se propagent vers le bas
puis s’arreˆtent (figure 1.11(b)). Une fois que le refroidissement est complet, la coque est
extraite et on mesure la longueur des fissures a` partir de la section de plus grand diame`tre
de la coque. Cette valeur exprime la criquabilite´ du mate´riau e´tudie´.
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(a) (b)
Figure 1.11 – Test du doigt froid. (a) Sche´ma de principe [Eskin, 2004], (b) Exemple de fissure
[Ludwig, 2004]
1.2.2.3 Test de l’os de chien
Le nom de l’essai vient de la forme caracte´ristique de l’e´prouvette montre´e figure
1.12(a). La ge´ome´trie du moule peut se de´cliner en plusieurs variantes quant aux dimen-
sions et au mode de remplissage mais le principe reste le meˆme. L’alliage en fusion est
verse´ dans le moule et vient remplir les extre´mite´s en englobant les mors. Les contraintes
dues au retrait de solidification et a` la contraction du solide seront concentre´es dans la
partie centrale de l’e´prouvette. Les fissures observe´es seront perpendiculaires a` la direction
de solidification, et la longueur des fissures sera la mesure de la criquabilite´ du mate´riau
conside´re´.
(a) Sche´ma de principe [Eskin,
2004]
(b) De´formation locales ex-
prime´es en pourcentage sur un
essai type os de chien[Ludwig,
2004]
Figure 1.12 – Essai de l’os de chien
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Figure 1.13 – Moule os de chien multiples [Eskin, 2004]
La figure 1.12(b) montre les mesures de de´formations locales re´alise´es par corre´lation
d’image. Le motif de corre´lation est un mouchetis forme´ par des grains de carbure de
silicium. Il existe des moules multiples pour re´aliser plusieurs e´prouvettes a` la fois (figure
1.13), de longueur ou de diame`tre variables. Les sensibilite´s a` la fissuration a` chaud sont
alors respectivement la longueur de la plus petite e´prouvette fissure´e et le plus grand
diame`tre des e´prouvettes fissure´es.
1.2.2.4 Test de Tatur
Le test de Tatur est aussi un essai de solidification contrarie´e. A la diffe´rence d’un os de
chien multiple, les barreaux et l’anneau exte´rieur sont d’un seul tenant. L’alliage en fusion
est verse´ au point de convergence des futurs barreaux et se re´pand jusque dans l’anneau
exte´rieur (figure 1.14). Les e´prouvettes vont alors se fissurer partiellement ou totalement
selon leur longueur. La criquabilite´ de l’alliage est alors de´termine´e par la longueur de la
plus grande e´prouvette fissure´e.
Bilan
Ces essais de criquabilite´ donnent des informations principalement qualitatives quant
a` la sensibilite´ a` la fissuration a` chaud des mate´riaux e´tudie´s. Graˆce des essais du type os
de chien ou Tatur, il est possible de de´terminer une ge´ome´trie de moule pouvant e´viter
la fissuration a` chaud, cependant l’information est macroscopique et ne permet pas d’ex-
pliquer les causes de la fissuration a` chaud. Ces essais peuvent servir a` la validation de
crite`res de fissuration a` chaud comme l’a fait par exemple Drezet avec le ring mold test
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[Drezet, 1999]. Ces crite`res sont passe´s en revue de manie`re non exhaustive dans la section
suivante.
Figure 1.14 – Eprouvette de Tatur [Dantzig & Rappaz, 2009a]
1.3 Crite`res de fissuration a` chaud
La mode´lisation du phe´nome`ne de fissuration a` chaud ne´cessite l’introduction de
crite`res de fissuration. Il en existe de nombreux, mais ne seront pre´sente´s ici que quelques
uns. Eskin et al. [Eskin & Katgerman, 2007] ont re´alise´ une synthe`se des crite`res existants,
le lecteur pourra se reporter a` cette re´fe´rence pour de plus amples de´tails.
1.3.1 Crite`re de Feurer
Ce crite`re ne prend en compte que le manque d’alimentation en liquide du milieu pour
initier une fissure. Si la vitesse de variation de volume cause´e par le retrait de solidification
(SRG) est supe´rieure a` celle de l’alimentation en liquide (SPV), alors un pore apparaˆıt. Le
crite`re de fissuration se re´sume mathe´matiquement par l’e´quation 1.2. Les de´formations
thermome´caniques dues au processus de solidification sont ne´glige´es, ce qui constitue le
principal de´faut de ce crite`re [Feurer, 1976].
SRG > SPV ⇒ fissuration (1.2)
1.3.2 Crite`re de Clyne et Davies
Clyne et Davies [Clyne & Davies, 1979] ont une approche de la solidification comme
elle est de´crite dans la section 1.1. Le crite`re qu’ils ont de´fini est base´ sur le temps passe´
dans l’intervalle de tempe´ratures de vulne´rabilite´ a` la fissuration a` chaud. Le temps passe´
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dans les stades pre´ce´dant la transmission d’efforts au sein du milieu semi solide, et donc
pendant lequel les contraintes sont relaxe´es est note´ tR. De`s la formation de films de liquide
interdendritiques le mate´riau est vulne´rable et le temps passe´ dans ce domaine est note´ tV .
La sensibilite´ a` la fissuration a` chaud (Hot Cracking Sensitivity ou HCS) est de´termine´e
par le quotient de ces deux valeurs. Ce crite`re ne repose que sur le temps passe´ dans un
intervalle pre´sume´ de vulne´rabilite´, ne´gligeant ainsi tout effet de retrait de solidification
et de contraction thermique. De plus le facteur HCS e´tant un rapport entre deux temps,
les effets de la vitesse de solidification ne sont pas pris en compte. Ce crite`re ne repose






1.3.3 Crite`re Rappaz-Drezet-Gre´maud (RDG)
Ce crite`re repose, comme le crite`re de Feurer, sur le fait que l’alimentation en liquide
au sein d’une zone soumise a` une de´formation est de´terminante pour l’apparition de fis-
sures. Le crite`re RDG prend aussi en compte le retrait de solidification et la contraction
thermique [Rappaz et al., 1999]. La figure 1.15 de´crit le principe de ce crite`re. Le gradient
de tempe´rature G est conside´re´ unidirectionnel selon x, tout comme la vitesse du liquide.
Le solide quand a` lui est soumis a` une de´formation cause´e par le retrait de solidification et
la contraction thermique dans la direction perpendiculaire aux axes principaux des den-
drites. Sur la droite de la figure un graphe repre´sente l’e´volution de la pression au sein du














− 1 le coefficient de retrait de solidification , gs la fraction volumique de
solide, gl la fraction volumique de liquide, vsy la vitesse du solide, vlx la vitesse du liquide,
et vT la vitesse des isothermes.
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Figure 1.15 – Le crite`re RDG prend en compte les de´formations thermome´caniques du solide,
l’aﬄux de liquide interdendritique et la chute de pression au sein du liquide ([Rappaz et al., 1999]
dans [Dantzig & Rappaz, 2009a])
Le liquide ne subit pas de de´pression a` la pointe des dendrites, alors que la pression
chute drastiquement lorsque des gouttes de liquide sont emprisonne´es dans la matrice so-
lide. Comme la plupart des autres mode`les, le crite`re RDG prend en compte une fraction de
coalescence allant de 0.9 a` 0.96, selon que le liquide est re´parti respectivement a` l’inte´rieur
des grains (note´ gs(T
intra
b )) ou aux joints de grains (note´ gs(T
inter
b )). La de´formation au
sein du milieu paˆteux est conside´re´e uniforme [Dantzig & Rappaz, 2009a]. Ce mode`le a e´te´
e´tendu pour tenir compte de la propagation des fissures [Braccini et al., 2000] en prenant
en compte la rhe´ologie du milieu paˆteux. Ce dernier mode`le est valide pour une structure
dendritique colonnaire ou e´quiaxe.
Figure 1.16 – Crite`res de fissuration a` chaud en fonction de la composition pour les deux types
de structures dendritiques d’un alliage Al-8pds.%Cu [Braccini, 2000]
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Une synthe`se des re´sultats obtenus avec ces diffe´rents crite`res est propose´e sur la figure
1.16 et la figure 1.17. Ces graphes expriment la sensibilite´ a` la fissuration a` chaud (SFC
ou HCS) en fonction de la composition de l’alliage Al-Cu. On observe un intervalle de
composition pour lequel la sensibilite´ a` la fissuration a` chaud est proche de 1 quel que soit
le crite`re utilise´. Les valeurs de SFC les plus grandes sont obtenues entre 0 et 2 pds.%Cu
pour les alliages binaires Al-Cu.
Figure 1.17 – Comparaison de plusieurs crite`res de fissuration a` chaud et les points expe´rimentaux
de Spittle et al. [Spittle & Cushway, 1983] en fonction de la composition d’un alliage Al-Cu [Brac-
cini, 2000]
1.3.4 Crite`re de Suyitno
Suyitno et al. [Suyitno et al., 2002] ont de´veloppe´ un mode`le base´ sur le manque
d’alimentation en liquide en fin de solidification. Il prend en compte les variations de
fraction de solide, de liquide et de pores dans le mate´riau et de´termine le fait qu’une
microporosite´ donne lieu ou non a` une fissure en utilisant le crite`re de Griffith.
Un sche´ma de principe du crite`re est pre´sente´ sur la figure 1.18. Si l’alimentation
en liquide est suffisante pour compenser les de´formations, alors aucune porosite´ ou fissure
n’apparaˆıt. Si le liquide vient a` manquer, alors il faut de´terminer si la porosite´ se propagera
pour cre´er une fissure. Cela est de´termine´ par l’e´quation 1.5 traduisant la relation qui existe
entre le diame`tre de la porosite´ et la contrainte minimale pour qu’elle se propage en une
fissure [Suyitno et al., 2002].
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Avec d la longueur de la fissure, γe la tension de surface de l’alliage liquide, σm la
contrainte minimale de propagation, et E le module d’Young du mate´riau a` l’e´tat semi
solide.
Si σm ≤ σ, σ e´tant la contrainte au sein du milieu paˆteux, alors la cavite´ atteint un
diame`tre critique dcrit et la fissure peut se propager. Le module d’Young est dans ce cas
de´termine´ par des essais me´caniques a` l’e´tat semi solide semblables a` ceux mene´s par
Giraud (cf section 1.4 [Sue´ry et al., 2001]).
Figure 1.18 – Sche´ma de principe de la formation d’une cavite´ a` trois stades de la solidification
Bilan
Nous avons vu que les crite`res de fissuration peuvent faire intervenir de
nombreux parame`tres afin de se rapprocher au mieux des valeurs expe´rimentales.
Cependant, bien que les essais de criquabilite´ permettent de classer qualita-
tivement les mate´riaux en fonction de leur sensibilite´ a` la fissuration a` chaud
et que les crite`res soient adapte´s, il reste indispensable de caracte´riser le com-
portement du mate´riau a` l’e´tat paˆteux pour comprendre le processus de soli-
dification dans son inte´gralite´.
1.4 Caracte´risation me´canique d’un mate´riau semi solide
Mener des essais me´caniques sur un mate´riau a` l’e´tat semi-solide donne des informa-
tions supple´mentaires sur le lien entre la structure du squelette solide et l’accommodation
des de´formations. Ce lien est un e´le´ment essentiel pour comprendre la fissuration a` chaud.
Ces essais mettent en e´vidence le comportement rhe´ologique d’un mate´riau a` l’e´tat paˆteux
soumis a` diffe´rentes sollicitations me´caniques : traction, compression et cisaillement. Les
essais e´tant nombreux, seuls les principaux seront pre´sente´s ici. Il existe deux fac¸ons de
porter un mate´riau a` l’e´tat semi-solide : la refusion qui consiste a` chauffer l’alliage initia-
lement solide au dessus du solidus, et la solidification pour laquelle l’alliage est porte´ a`
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l’e´tat liquide puis refroidi jusqu’a` avoir une fraction de solide voulue pour l’essai. Selon
le proce´de´ utilise´, les microstructures sont tre`s diffe´rentes. Les donne´es extraites de ces
essais permettent de proposer des mode`les rhe´ologiques prenant en compte la pre´sence des
deux phases, pouvant ainsi pre´dire le comportement du mate´riau a` l’e´tat semi solide. La
fissuration a` chaud intervenant en fin de solidification, il ne sera pre´sente´ que les essais
utilise´s pour les e´tudes a` forte fraction de solide.
1.4.1 Essais me´caniques en conditions isothermes
Les essais en conditions isothermes consistent a` stabiliser la tempe´rature dans le do-
maine semi solide lors de la sollicitation me´canique. Il y a deux fac¸ons d’atteindre la
tempe´rature voulue. Soit l’e´chantillon est chauffe´ jusqu’a` l’e´tat liquide et est refroidi jus-
qu’a` la tempe´rature d’essai, soit cet objectif est atteint en chauffant a` partir de l’e´tat solide
(figure 1.19). Nous allons voir quels essais ont e´te´ re´alise´s dans ces conditions.
Figure 1.19 – Conditions isothermes : chemin de solidification en trait plein, et de refusion en
pointille´s
1.4.1.1 Essais de traction - structure de refusion
Lors de cet essai l’e´prouvette est chauffe´e a` la tempe´rature de´sire´e puis on applique
un effort de traction jusqu’a` la rupture de l’e´prouvette. Le point fort de cet essai est
sa relative simplicite´ de mise en œuvre par rapport a` un essai en solidification. En effet
la faible fraction de liquide ne´cessaire a` l’essai permet de le re´aliser comme s’il s’agissait
d’une de´formation a` chaud : l’e´chantillon garde sa forme initiale. Le dispositif de chauffage
peut eˆtre un four a` lampes [Giraud, 2010], a` induction [Eskin, 2004, Chu & Granger,
1996], ou encore un chauffage par effet Joule avec une machine Gleeble [Eskin, 2004,
Fabre`gue, 2004, Fabre`gue et al., 2006, Phillion, 2004, van Haaften et al., 2000]. Ces essais
ont mis en e´vidence des comportement diffe´rents selon les conditions de tempe´rature et
de de´formation. Il a e´te´ montre´ qu’il existe une transition ductile-fragile a` la tempe´rature
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de solidus. En effet, la pre´sence de films de liquide aux joints de grains rend le mate´riau
fragile. Ce comportement fragile perdure tant que le flux de liquide est insuffisant pour
combler les espaces intergranulaires, il faut donc une vitesse de de´formation suffisamment
faible et une perme´abilite´ du milieu suffisante pour que le flux de liquide puisse remplir
son roˆle d’accommodation de la de´formation, et obtenir cette fois une transition fragile-
ductile. Ces variations de comportements ont e´te´ e´tudie´es au moyen d’essais de traction
en refusion dont le montage est de´crit 1.20(a) et les re´sultats repre´sente´s sur la figure
1.20(b) [Magnin et al., 1996]. Des re´sultats confirmant cette e´volution de la ductilite´ ont
e´te´ trouve´s par Giraud et sont montre´s sur la figure 1.21.
Figure 1.20 – (a) Dispositif de traction en refusion et (b) Re´sultat type obtenu avec ce genre
d’essai re´alise´ sur un alliage Al-Cu [Magnin et al., 1996]
Figure 1.21 – Evolution de la ductilite´ apre`s pic en fonction de la fraction de solide pour l’alliage
6061 de´forme´ en refusion. La vitesse de de´placement est de 0.1 mm.s−1 [Giraud, 2010]
Ces essais en refusion permettent d’acce´der a` de nombreuses informations sur la duc-
tilite´ et le comportement me´canique et rhe´ologique du mate´riau, mais pre´sentent un in-
conve´nient majeur. En effet la refusion induit une globulisation et une homoge´ne´isation de
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la microstructure qui n’est pas repre´sentative d’une microstructure de solidification. Pour
obtenir des re´sultats probants sur la fissuration a` chaud lors de la solidification, il est donc
ne´cessaire de faire des essais en solidification.
1.4.1.2 Essais de compression draine´e - structure de solidification
Un essai isotherme sur une structure obtenue par solidification reprend le meˆme prin-
cipe qu’en refusion, a` ceci pre`s que l’on part de l’e´tat liquide, puis on refroidit a` une
tempe´rature que l’on maintiendra stable dans le domaine semi solide pendant l’essai. La
compression draine´e est un essai dont il est possible de de´duire par exemple la contrainte
de compression axiale et la pression interstitielle ne´cessaire a` l’e´vacuation du liquide a`
travers un solide poreux en fonction de la fraction de solide. Ce proce´de´ permet e´galement
d’obtenir une structure solide de composition donne´e en e´vacuant le liquide au sein d’un
milieu semi solide.
Figure 1.22 – Illustration du dispositif de compression draine´e utilise´ et photos correspondantes
des diffe´rentes pie`ces [Giraud, 2010]
Cet essai est assimilable a` une solidification isotherme puisque la fraction de liquide
diminue au cours de l’essai. Le dispositif utilise´ par Ludwig ([Ludwig, 2004]), puis Giraud
[Giraud, 2010] est constitue´ d’un cylindre creux dans lequel vient s’ajuster un piston, lui
aussi creux. L’e´chantillon est chauffe´ par un four a` lampes jusqu’a` l’e´tat liquide puis est
refroidi jusqu’a` l’obtention de la fraction de solide voulue (et donc de la composition de
la phase solide escompte´e). Des grilles de filtration sont place´es entre l’e´chantillon et le
piston afin de permettre l’e´vacuation du liquide lorsque le piston comprime l’e´chantillon.
Le dispositif de´crit figure 1.22 pre´sente cependant un de´faut majeur : du solide est expulse´
en fin d’essai, modifiant ainsi le comportement de l’alliage pour les fortes fractions de
solide. Ludwig [Ludwig, 2004] a re´alise´ des essais a` 555˚ C sur un alliage Al-15pds.%Cu
a` des vitesses de de´formation de ε˙z = 10
−3s−1 et ε˙z = 5.10
−4s−1. Les figures 1.23(a)
et 1.23(b) montrent respectivement l’e´volution de la contrainte axiale en fonction de la
de´formation axiale εz et de la fraction de solide fs au cours de l’essai. Pour chaque graphe
il y a un essai interrompu et un essai jusqu’a` densification comple`te.
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(a) (b)
Figure 1.23 – compression draine´e d’un alliage Al-15pds.%Cu a` 555˚ C
A partir de ces courbes, des valeurs du coefficient de sensibilite´ de la contrainte a` la
vitesse de de´formation m peut eˆtre e´value´ en conside´rant que σz est proportionnelle a`
ε˙mz . Cette de´termination reste impre´cise puisqu’elle n’est re´alise´e que sur deux vitesses
de de´formation. Pour une fraction de solide de 0.9, ce coefficient a e´te´ de´termine´ et vaut
m = 0.3. D’autres essais sur des alliages Al-15pds.%Cu, Al-12pds.%Cu, et Al-8pds.%Cu
ont e´te´ effectue´s pour une vitesse de de´formation axiale de ε˙z = 10
−3s−1. La figure 1.24
montre l’e´volution de la contrainte axiale en fonction de la fraction de solide. A meˆme
tempe´rature, les fractions de solide initiales ne sont pas les meˆmes.
Ces courbes montrent que la contrainte observe´e en compression draine´e de´pend a`
la fois de la fraction de solide, de la de´formation accumule´e et de la morphologie du
squelette solide. De plus il a e´te´ observe´ une inhomoge´ne´ite´ de densification au sein des
e´chantillons et une globularisation de la microstructure. Les essais de Giraud [Giraud, 2010]
sont similaires et ont e´te´ re´alise´s sur un alliage 6061 a` des vitesses de traverse de 15.10−3
et 8.10−3 mm.s−1 et a` diffe´rentes fractions de solide. Ils ont permis de mettre en e´vidence
que l’e´tat semi solide pre´sente un comportement viscoplastique, que la morphologie du
squelette solide influence l’e´volution de la contrainte, et que la de´formation accumule´e
modifie la microstructure de la zone paˆteuse. Ces essais de compression draine´e permettent
de de´terminer le comportement rhe´ologique du mate´riau semi solide a` fortes fractions de
solide. L’inconve´nient majeur est qu’il reste toujours du liquide au sein du squelette solide
et qu’en toute fin d’essai du solide est expulse´ a` travers les filtres.
32
1.4 Caracte´risation me´canique d’un mate´riau semi solide
Figure 1.24 – Compression draine´e d’alliages Al-Cu partiellement solidifie´s a` T = 555 C˚ et a`
ε˙z = 10
−3 s−1
1.4.1.3 Essais de traction - structure de solidification
Pour un essai de traction, le passage du mate´riau a` l’e´tat liquide ne´cessite de pre´voir un
moule qui empeˆchera la phase liquide de s’e´couler afin d’avoir un e´chantillon de ge´ome´trie
connue lors de l’essai. Il existe deux options de montage : soit le liquide vient englober
des mors et dans ce cas toute l’e´prouvette est a` l’e´tat semi solide pendant l’essai [Eskin,
2004], soit on chauffe uniquement une zone de´finie de l’e´prouvette et dans ce cas, un
moule adapte´ a` l’e´chantillon est utilise´, comme le montre la figure 1.25 [Ludwig et al.,
2005, Giraud, 2010]. La figure 1.25(b) met en e´vidence le fait que la contrainte au pic,
de´termine´e sur la courbe contrainte-de´formation (exemple sur la figure 1.6), augmente
lorsque la fraction de solide augmente. A une fraction de solide de 0.97, la courbe pre´sente
une transition : la contrainte augmente plus rapidement pour les fractions de solide plus
e´leve´es. Cette transition est due a` une e´volution microstructurale lie´e a` un changement de
la re´partition du liquide en fonction de la fraction de solide.
1.4.1.4 Essais de cisaillement - structure de solidification
Giraud et Ludwig [Giraud, 2010, Ludwig et al., 2002, 2005, Ludwig, 2004] ont utilise´ un
dispositif de cisaillement a` l’e´tat semi solide compose´ d’un cylindre filete´ et d’un tube ta-
raude´ servant de creuset une fois monte´ sur la machine d’essai (figure 1.26(a)). L’e´tanche´ite´
entre le socle et le cylindre creux est assure´e par un joint en laine re´fractaire afin d’e´viter
une e´ventuelle de´pression lors du de´placement du cylindre si de l’alliage liquide est pre´sent.
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(a) (b)
Figure 1.25 – Variation de la contrainte maximale en fonction de la fraction de solide pour
l’alliage 6061 de´forme´ en solidification avec une vitesse de de´placement de 0.1 mm.s−1
Malgre´ quelques effets de bord, la sollicitation est tre`s proche du cisaillement pur [Ludwig,
2004]. Les mors de cisaillement sont en acier re´fractaire et recouverts d’une couche protec-
trice afin d’e´viter toute attaque de l’acier par l’aluminium liquide. L’ensemble est chauffe´
par un four a` lampes pour que l’e´chantillon passe a` l’e´tat liquide. La tempe´rature est lue
sur trois thermocouples re´partis respectivement dans le cylindre exte´rieur, dans le socle,
et dans l’alliage. La tempe´rature est toujours maintenue un certain temps afin qu’elle soit
uniforme dans le dispositif. Le cylindre filete´ est ensuite pousse´ au fond du tube borgne
taraude´. Le liquide est chasse´ du fond du creuset et vient remplir l’espace entre les deux
surfaces filete´es, puis le tout est refroidi jusqu’a` la tempe´rature d’essai. La figure 1.26(b)
de´crit la proce´dure suivie. La reproductibilite´ du test est satisfaisante.
Les re´sultats obtenus avec cet essai (figure 1.27) sont lie´s a` ceux que l’on obtiendrait
avec des essais de traction en solidification partielle. En effet, le comportement rhe´ologique
du mate´riau a une sensibilite´ de la contrainte a` la vitesse de de´formation identique a` celui
que l’on peut trouver lors d’un essai de traction, et re´agit de la meˆme manie`re quelle que
soit la fraction de solide lors de l’essai. Les niveaux de contrainte augmentent jusqu’a` un
palier viscoplastique pour une de´formation d’environ 20%. Plus la fraction de solide est
e´leve´e, plus le niveau de contrainte final est e´leve´. Les diffe´rences majeures entre l’essai
en cisaillement et celui en traction sont dans le fait que les de´formations sont plus e´leve´es
lors de l’essai de cisaillement. Ceci est duˆ a` l’absence de concentration des contraintes et
au caracte`re purement de´viatoire de la sollicitation [Giraud, 2010].
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(a) Sche´ma du dispositif expe´rimental utilise´ (b) De´roulement d’un essai
Figure 1.26 – Cisaillement a` l’e´tat semi solide [Giraud, 2010]
Figure 1.27 – Variation de la contrainte de Von Mises avec la de´formation lors des essais de
cisaillement re´alise´s sur l’alliage 6061 a` diffe´rentes fractions de solide et avec une vitesse de
de´placement de 0.006 mm.s−1
1.4.1.5 Mesures de perme´abilite´
La mesure de la perme´abilite´ d’un mate´riau donne des informations sur la vitesse
d’e´coulement d’un liquide au sein d’une matrice poreuse en fonction de la pression ap-
plique´e pour mettre ce fluide en mouvement. Nielsen et al. [Nielsen et al., 1999] ont effectue´
des mesures de perme´abilite´ pour des fortes fractions de solide (0.68 a` 0.91) sur des al-
liages Al-Cu a` l’e´tat semi solide, pre´sentant des teneurs en cuivre allant de 6.2 a` 15.8wt.%.
Diffe´rents montages expe´rimentaux peuvent eˆtre utilise´s pour re´aliser ces mesures. La fi-
gure 1.28 en montre un exemple. L’e´tat semi solide est atteint en refusion. L’e´chantillon
35
Chap. 1 - Bibliographie
place´ dans un tube en U est a` l’e´tat paˆteux et est en contact avec un flux chimiquement
neutre qui prendra la place du liquide initial dans la structure, sans causer d’alte´ration
de composition. Ce flux est couvert par une couche de sel fondu sur laquelle est applique´e
une pression par un gaz inerte. L’exudat est receuilli dans la seconde partie du tube et un
flotteur se de´place en fonction du volume de liquide expulse´. La vitesse globale du fluide
ainsi que la pression ne´cessaire a` sa mise en mouvement sont donc mesure´es.
Figure 1.28 – Montage expe´rimental utilise´ pour de´terminer la perme´abilite´ d’un milieu sans
de´placer la phase solide par rapport au perme´ame`tre [Nielsen & Arnberg, 2000]
La figure 1.29 montre que les mesures expe´rimentales sont en accord avec la loi de
Kozeny-Carman de´finie par l’e´quation 1.6 dans laquelle gs est la fraction volumique de





Figure 1.29 – Perme´abilite´ sans dimension en fonction de la fraction massique de solide, le
lecteur pourra se reporter a` la re´fe´rence [Nielsen et al., 1999] afin d’avoir les articles cite´s sur le
graphe
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La mesure de la perme´abilite´ d’un milieu paˆteux est de´licate, notamment a` fortes
fractions de solide. En effet, au dela` d’une fraction de solide de 0.85, la mesure peut se
faire soit en imposant un fort gradient de pression, auquel cas le squelette solide ne peut
plus eˆtre conside´re´ inde´formable, soit en imposant un gradient de pression faible mais dans
ce cas la microstructure a le temps d’e´voluer pendant la mesure.
1.4.2 Essais en conditions anisothermes
Les essais me´caniques en conditions anisothermes imposent de pouvoir controˆler le
refroidissement de l’e´chantillon afin d’avoir un suivi de la fraction de solide et donc de la
microstructure au cours de l’essai. Il existe e´galement dans ce cas deux moyens d’atteindre
la tempe´rature d’essai, illustre´s sur le figure 1.30.
Figure 1.30 – Conditions anisothermes : la structure de de´part peut eˆtre obtenue en solidification
(trait plein), ou en refusion (pointille´s)
1.4.2.1 Essais de traction - structure obtenue par solidification
Il s’agit du meˆme montage que pour l’essai de traction isotherme en cours de so-
lidification, toutefois le protocole diffe`re. En effet il s’agit ici d’imposer une vitesse de
refroidissement a` l’e´chantillon afin d’augmenter la fraction de solide au cours du temps.
Ceci permet de se rapprocher des conditions usuelles de solidification et d’acce´le´rer le pro-
cessus de fissuration a` chaud. Giraud a e´galement re´alise´ des essais de ce type. La figure
1.31 montre le principe de la traction anisotherme a` l’e´tat semi solide.
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Figure 1.31 – Illustration du principe de la traction anisotherme [Giraud, 2010]
Ce type d’essai donne des courbes de contrainte similaires a` celles obtenues en condi-
tions isothermes, sur lesquelles sont releve´es les contraintes au pics et les positions de
ceux-ci, comme le montre la figure 1.32.
Figure 1.32 – Variation de la contrainte de Von Mises en fonction de la tempe´rature lors d’une
traction anisotherme re´alise´e sur une e´prouvette de 6061 avec une vitesse de de´placement de 1
mm.s−1. La fraction de solide initiale est de 0.88 et la vitesse de refroidissement de 80 K.s−1
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D’autre part, Giraud a e´galement montre´ que le de´placement au pic est une constante
a` fortes vitesses de de´placement de la traverse, montrant l’inde´pendance de la rupture par
rapport a` cette grandeur. Ce re´sultat est visible sur la figure 1.33 pre´sentant l’e´volution du
de´placement au pic en fonction de la vitesse de de´placement pour l’alliage 6061 de´forme´
a` partir d’une fraction de solide initiale de 0.8 pour deux vitesses de refroidissement
diffe´rentes.
Figure 1.33 – Variation du de´placement au pic en fonction de la vitesse de de´placement pour
l’alliage 6061 de´forme´ a` partir d’une fraction de solide initiale de 0.8 pour deux vitesses de refroi-
dissement diffe´rentes
Giraud a ainsi pu mettre en e´vidence le fait que le comportement en traction aniso-
therme varie beaucoup en fonction de la vitesse de de´formation impose´e et de la fraction
de solide initiale. Toutefois, si la fraction de solide est supe´rieure a` 0.97, la rupture n’est
controˆle´e que par la de´formation de films de liquide et ne de´pend ni de la vitesse de
de´formation, ni de la fraction de solide initiale. La fissuration ne de´pend alors que d’un
de´placement maximal constant.
Il existe e´galement des essais de solidification contrarie´e qui se rapprochent de ce type
d’essais, sauf que dans ce cas seules les de´formations dues au retrait de solidification et a`
la contraction thermique sont applique´es. Bien que le principe soit semblable a` un essai
du type os de chien, la solidification contrarie´e peut eˆtre tre`s instrumente´e afin de quan-
tifier les de´formations et les efforts dans l’e´prouvette, bien plus que noter qualitativement
l’apparition de fissures. Un exemple de dispositif est montre´ figure 1.34.
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Figure 1.34 – Dispositif de solidification contrarie´e [Magnin et al., 1996]
1.4.2.2 Essais de cisaillement - structure obtenue par solidification
L’essai de cisaillement en solidification peut eˆtre re´alise´ avec le meˆme montage que
l’essai isotherme de´crit sur la figure 1.26(a), comme l’a notamment fait Giraud [Giraud,
2010]. La fraction volumique de liquide initale impose´e pour cet essai est de fl = 0.8. La
figure 1.35 montre la variation de la contrainte de Von Mises en fonction de la fraction de
solide pour l’alliage 6061 de´forme´ avec une vitesse de 1.10−3 s−1. La contrainte augmente
lorsque la fraction de solide augmente mais en suivant des cine´tiques qui de´pendent de
l’intervalle de fractions de solide concerne´. Elle augmente lentement jusqu’a` une fraction de
solide de 0.9 puis plus rapidement. A une fraction de solide avoisinant 0.96, l’augmentation
de la contrainte s’infle´chit conduisant a` une contrainte de 3.4 MPa lorsque le mate´riau est
solide, ce qui est relativement faible. Cette inflexion s’explique par l’endommagement du
mate´riau cause´ par l’accumulation de de´formation depuis le de´but de l’essai.
Figure 1.35 – Variation de la contrainte en fonction de la fraction de solide pour l’alliage 6061
de´forme´ en cisaillement a` partir d’une fraction de solide initiale de 0.8 et avec une vitesse de
de´formation de 1.10-3 s-1
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Bilan
La caracte´risation me´canique des mate´riaux peut donc eˆtre e´tudie´e au
moyen de divers essais de traction, de compression ou encore de cisaillement,
en conditions isothermes ou sur un mate´riau en cours de solidification. Ces
essais permettent d’obtenir des mode`les rhe´ologiques tre`s utiles si l’on sou-
haite mode´liser la de´formation d’un milieu semi solide. D’autre part, des es-
sais de perme´abilite´ peuvent eˆtre re´alise´s afin d’apporter des informations a`
l’e´chelle macroscopique sur les e´coulements de fluide au sein du mate´riau po-
reux conside´re´.
1.5 Mode´lisation du comportement en de´formation a` l’e´tat
semi solide
La mode´lisation du comportement en de´formation d’un mate´riau a` l’e´tat semi so-
lide ne´cessite de prendre en compte plusieurs de ses caracte´ristiques me´caniques et mor-
phologiques. Premie`rement, les mesures de perme´abilite´ permettent la mode´lisation des
e´coulements du liquide au sein d’une matrice solide poreuse. D’autre part, les diffe´rentes
donne´es rhe´ologiques issues des essais pre´sente´s pre´ce´demment peuvent permettre la va-
lidation des mode`les afin d’effectuer des simulations nume´riques de la de´formation d’un
milieu paˆteux qui prennent en compte sa rhe´ologie. Enfin, les essais et crite`res de criqua-
bilite´ permettent la prise en compte de l’endommagement lors de la de´formation.
1.5.1 Mode´lisation de l’e´coulement du liquide (perme´abilite´)
Les e´tudes de perme´abilite´ permettent d’obtenir des informations globales ou locales
sur les e´coulements de liquide au sein d’une structure semi solide. En 2005, Bernard et
al. [Bernard et al., 2005] ont re´alise´ des calculs de perme´abilite´ sur des microstructures
re´elles d’alliages Al-10pds.%Cu, Al-13.1pds.%Cu, et Al-15.8pds.%Cu image´es par microto-
mographie. Ces alliages ont e´te´ chauffe´s a` l’e´tat semi solide puis trempe´s afin de conserver
la microstructure. Les traitements d’images ont ensuite permis d’isoler ce qui e´tait le li-
quide au sein du volume observe´. Le calcul de perme´abilite´ se fait dans ce cas au moyen
de la loi de Darcy (e´quation 1.7). Les auteurs montrent qu’il y a un accord satisfaisant
entre l’expe´rience et la loi de Kozeny-Carman (figure 1.36) a` fortes fractions de solide
(fs ≤ 0.7). L faible e´cart entre mode`le et expe´rience est duˆ au fait que tout le liquide ne
participe pas a` l’e´coulement dans une structure re´elle. Certains canaux sont borgnes et il
existe aussi des poches de liquide ferme´es. De plus les grains maille´s sont des polye`dres et
sont ge´ne´ralement se´pare´s par un film de liquide, alors que le mode`le de Kozeny-Carman
conside`re un empilement compact de grains sphe´riques. Cet accord entre mode`le et re´alite´
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a par ailleurs e´te´ de´montre´e par Salvo et al. [Salvo et al., 2010] sur des microstructures
re´elles obtenues au moyen de la microtomographie in situ applique´e a` la solidification
d’un alliage Al-4pds.%Cu. Les calculs de perme´abilite´ re´alise´s sur la structure re´elle ont





Figure 1.36 – Comparaison des valeurs obtenues avec la loi de Darcy et la relation de Kozeny-
Carman a` diffe´rentes fractions de solide
η△ ~v = ~gradp− ρ~f (1.8)
Figure 1.37 – Valeurs de perme´abilite´ calcule´es par Fuloria [Fuloria et al., 2008] compare´es a`
d’autres e´tudes mene´es sur le sujet
Une e´tude similaire a e´te´ mene´e par Fuloria et al. [Fuloria et al., 2008] qui ont re´alise´
des calculs de perme´abilite´ sur une microstructure re´elle d’un alliage Al-12pds.%Cu soli-
difie´ selon une seule direction. Les images ont e´te´ acquises en utilisant un tomographe de
laboratoire. Les calculs de perme´abilite´ ont e´te´ re´alise´s en utilisant l’e´quation de Stokes
42
1.5 Mode´lisation du comportement en de´formation a` l’e´tat semi solide
(e´quation 1.8) dans un domaine 3D interdendritique. Les cas de figures e´tudie´s sont des
e´coulements perpendiculaires ou paralle`les aux bras de dendrites primaires, pour des frac-
tions de solide fs ∈ [0.71, 0.742]. Le tableau 1.37 pre´sente un re´capitulatif des valeurs
obtenues au moyen des diffe´rents mode`les nume´riques vus pre´ce´demment. Les re´sultats
sont en accord avec la relation de Blake-Kozeny et les expe´riences mene´es par Poirier
[Poirier, 1987].
Figure 1.38 – Perme´abilite´ normalise´e en fonction de la fraction de solide : mode`le analytique et
calculs base´s sur des volumes de microtomographie [Salvo et al., 2010]
Re´cemment, Sun et al. [Sun et al., 2010] ont mode´lise´ la de´formation d’une structure
semi solide ge´ne´re´e nume´riquement. Les valeurs de pressions re´sultant de cette de´formation
sont de l’ordre de 100 kPa, et le gradient de pression re´sultant est tre`s majoritairement
oriente´ selon la direction de traction. Un calcul de perme´abilite´ globale a e´galement e´te´
re´alise´ et les valeurs mettent en e´vidence un e´cart avec la loi de Kozeny-Carman a` partir
d’une fraction de solide de 0.85 (figure 1.39). Le fait que les grains aient des areˆtes arrondies
(effet de Gibbs-Thomson) diminue la perme´abilite´ de la structure simule´e. D’autre part,
la prise en compte d’un contact entre certains grains (grain clustering) augmente d’autant
plus l’e´cart avec le mode`le de Kozeny Carman a` fortes fractions de solide. Ce contact entre
grain implique la transmission d’efforts dans le squelette solide si la fraction de solide est
supe´rieure a` celle de coalescence. Le comportement du mate´riau semi solide a e´te´ mode´lise´
en prenant en compte ce parame`tre, comme nous allons le de´crire dans la section suivante.
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Figure 1.39 – Effet de la prise en compte du contact intergranulaire sur la perme´abilite´ normalise´e.
La structure est constitue´e de 50 grains en 2D
1.5.2 Mode´lisation scalaire du comportement
Les mode`les scalaires sont des lois de comportement du solide classique qui ont e´te´
modifie´es pour prendre en compte les variations de fraction de solide dans le mate´riau, et
relient ainsi la contrainte a` la vitesse de de´formation et e´ventuellement a` la de´formation en
fonction de la fraction de solide, comme le de´crit l’e´quation 1.9. Ces mode`les ne prennent





Ou` ε˙ est la vitesse de de´formation, σ la contrainte, n le coefficient de sensibilite´ de la
vitesse de de´formation a` la contrainte, Q une e´nergie d’activation, R la constante des gaz
parfaits et T la tempe´rature. K est une fonction faisant intervenir la fraction de solide.
Drezet et Eggeler [Drezet & Eggeler, 1979] ont propose´ un exemple de fonction pour
K. Cette fonction a e´te´ de´finie en prenant comme hypothe`se que seule la phase solide







Avec A une constante et fs la fraction de solide a` la tempe´rature donne´e.
Un autre mode`le, prenant en compte la fraction de joints de grains mouille´s par le
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liquide a e´te´ propose´ par Van Haaften [Van Haaften et al., 2002]. Cette loi illustre le fait
que la contrainte n’est transmise que par des ponts solides existants dans le milieu paˆteux.







1.5.3 Mode´lisation tensorielle du comportement
Les mode`les tensoriels prennent en compte des contraintes hydrostatiques et de´viatoriques.
Ces mode`les sont base´s sur les lois de comportement du solide, et sont donc de´die´s a` l’e´tude
d’un milieu paˆteux a` forte fraction de solide. Ce type de mode`les traduit l’effet du liquide
sur le squelette solide par un terme de pression hydrostatique. Un e´le´ment de volume
du mate´riau semi solide est conside´re´ comme un solide sature´ en liquide analogue a` une
e´ponge. Nous prendrons pour cette section le mode`le de Nguyen, Favier et Sue´ry (NFS)
[Nguyen & Sue´ry, 1999] comme base de comparaison par rapport aux mode`les suivants.
Contraintes effectives sur le squelette solide
Ce mode`le base´ sur l’approche adopte´e en me´canique des sols de´crit le comportement
rhe´ologique isotherme d’un solide sature´ en liquide. La contrainte macroscopique applique´e
au mate´riau est scinde´e en une somme de deux termes : la contrainte partielle sur le solide
et celle sur le liquide.
Cette somme de tenseurs s’e´crit :
✛ = gs✛s + gl✛l (1.12)
Ou` gs est la fraction volumique de solide, gl la fraction volumique de liquide, ✛s le tenseur
des contraintes dans le solide et ✛l le tenseur des contraintes au sein du liquide. Le milieu
paˆteux e´tant suppose´ sature´ en liquide, on a gs + gl = 1. Le liquide exerc¸ant une pression
suppose´e hydrostatique, le tenseur des contraintes du liquide peut s’e´crire :
✛l = −pl✶ (1.13)
avec pl la pression de liquide interdendritique et ✶ le tenseur identite´. Ainsi l’on obtient :
gs✛s = ✛+ (1− gs)pl✶ (1.14)
Le tenseur des contraintes de la phase solide ✛s se de´finit par l’e´quation 1.15 dans
l’hypothe`se adopte´e en me´canique des sols ou` la compressibilite´ de la phase solide dense
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est ne´gligeable devant celle de la phase solide poreuse.
✛ˆs = ✛+ pl✶ (1.15)
Potentiel viscoplastique et contrainte e´quivalente
Le tenseur des vitesses de de´formation est une somme d’un terme e´lastique et d’un
terme plastique. Un potentiel viscoplastique Ω est de´fini comme une fonction de la tempe´-





Une fois que Ω a e´te´ totalement de´termine´, la loi de comportement reliant ✎˙s et ✛ˆs
est de´finie. Le principe du mode`le NFS est de de´terminer l’expression et la valeur d’une
contrainte e´quivalente scalaire . Cette contrainte est prise comme e´tant celle calcule´e par






2 + 9B1 ~Ps
2
(1.17)
Ou` A1 et B1 sont des fonctions de la fraction de solide a` de´terminer par des essais
me´caniques a` l’e´tat semi solide. PS est la pression exerce´e sur le solide.
La relation entre la contrainte et la vitesse de de´formation e´quivalente est la meˆme
que pour la phase solide dense, suppose´e purement viscoplastique. Le comportement du







R est la constante des gaz parfaits, T la tempe´rature ; A et S0 sont des constantes,
Q l’e´nergie d’activation, n le coefficient de sensibilite´ de la vitesse de de´formation a` la
contrainte. Ces trois derniers parame`tres caracte´risent le comportement de la phase solide
dense. En utilisant toutes ces e´quation, on obtient une expression du potentiel visco-
plastique et du tenseur des vitesses de de´formation plastique en fonction du tenseur des























Une limite de ce mode`le est le fait qu’il n’y a pas de distinction entre le comportement
en traction et celui en compression a` cause de la parite´ de la fonction σˆeq (voir e´quation
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1.17). Il existe plusieurs autres mode`les tensoriels, tels que le mode`les Martin, Favier,
Sue´ry (MFS) [Martin et al., 1997a,b, Ludwig, 2004] dans lequel l’asyme´trie du comporte-
ment du milieu semi solide est prise en compte. Zavaliangos [Zavaliangos & Anand, 1993,
Zavaliangos, 1998] a propose´ un mode`le de de´formation de solide poreux ”sec” en e´crivant
directement le potentiel d’e´coulement viscoplastique Ω sans passer par l’expression d’une
contrainte e´quivalente. De plus, contrairement au mode`les pre´ce´demment cite´s pour les-
quels la contrainte est une fonction de la fraction volumique de liquide, celui-ci introduit
une de´pendance de la contrainte par rapport a` un facteur de cohe´sion du solide.
Dans ce cas le potentiel d’e´coulement Ω0 de´crivant le comportement de la phase solide
dense permet d’e´crire l’e´quation suivante :
Ω = Ω0.F (X,Fs, n) (1.21)





Le facteur de concentration de contraintes F s’e´crit comme suit :




Ou` D1, D2, D3 sont des fonctions de la fraction volumique de pores.
Le mode`le de Martin, Ludwig et Sue´ry (MLS) repose sur les meˆmes notions que les
pre´ce´dents, et ajoute la prise en compte d’un autre effet du liquide. En conside´rant que
la de´formation peut eˆtre en partie accommode´e par le liquide, une notion de cohe´sion
du squelette solide est introduite. Lorsque le liquide est sous forme de poches, alors la
cohe´sion est e´gale a` 1, et lorsque le liquide se re´partit aux joints de grains sous forme de
films alors la cohe´sion de´croit. Ce mode`le conside`re donc le milieu semi solide comme e´tant
poreux, sature´ en liquide et partiellement cohe´sif. Un accord satisfaisant entre ce mode`le
et l’expe´rience a e´te´ trouve´e [Ludwig, 2004, Ludwig et al., 2005].
1.5.4 Mode´lisation de la fissuration a` chaud
Mode`le de Lahaie et Bouchard
Lahaie et al. [Lahaie & Bouchard, 2001] ont de´veloppe´ un mode`le ge´ome´trique per-
mettant de suivre la de´formation de l’e´tat semi-solide soumis a` un e´tat de traction dans
les derniers stades de la solidification ou` l’e´coulement du liquide se fait difficilement (fi-
gure 1.40). La microstructure utilise´e pour ce mode`le est constitue´e d’hexagones entoure´s
de phase liquide re´partie de fac¸on homoge`ne. En supposant la conservation du volume
conside´re´, un e´coulement du liquide vers les films perpendiculaires a` la direction de trac-
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tion est mis en e´quation. Le mode`le prend donc en compte la variation d’e´paisseur des films
de liquide au sein du mate´riau. Lorsque l’e´coulement entre les grains n’est plus possible,
une fissure s’amorce dans les films de liquide les plus e´pais puis le mate´riau rompt. La
contrainte est exprime´e en fonction de la vitesse de de´formation, de la de´formation, et des
parame`tres caracte´ristiques de la microstructure. Cette loi de comportement a` e´te´ inse´re´e
dans un crite`re de fissuration reposant sur le fait qu’une e´paisseur critique de film me`ne
a` la formation d’une fissure au sein du mate´riau. Le mode`le pre´sente certaines limitations
car il suppose une microstructure homoge`ne contenant une phase solide inde´formable.
Giraud [Giraud, 2010] a re´alise´ un mode`le du meˆme type avec des grains rectangulaires
dans une structure pe´riodique (voir ci-apre`s). Le liquide est re´gi par un flux de Poiseuille,
la phase solide est conside´re´e inde´formable, et le crite`re de fissuration est une e´paisseur
critique de film de liquide intergranulaire qui re´sulte de la fermeture des canaux liquides
dans la direction de de´formation. Ce mode`le a e´te´ re´alise´ pour des conditions isothermes
et anisothermes.
Figure 1.40 – Illustration de la ge´ome´trie utilise´e par le mode`le de Lahaie-Bouchard, la structure
est re´gulie`re hexagonale et une de´formation est impose´e, le solide est inde´formable
Mode`le de Giraud
Le crite`re de Giraud [Giraud, 2010] repose sur le fait que lors de la de´formation du
milieu semi solide, le liquide soumis a` un gradient de pression se de´place entre les grains
solides suppose´s inde´formables. La structure conside´re´e est 2D et pe´riodique. A l’e´tat
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initial, le liquide est re´parti de manie`re homoge`ne autour des grains. La de´formation en
traction du mate´riau induit un e´loignement des grains dans la direction de l’effort, et un
rapprochement de ces meˆmes grains dans la direction perpendiculaire a` la sollicitation.
Les distances intergranulaires sont lie´es par l’e´quation d’e´galite´ des surfaces de liquide
(e´quation 1.24).
ehl + ev(L+ eh) = e0(L+ l) (1.24)
Ou` L et l sont respectivement la longueur et la largeur d’un grain (ici rectangulaire), eh
l’e´paisseur des films horizontaux, ev l’e´paisseur des films verticaux, et e0 l’e´paisseur initiale
des films verticaux.
Il est possible de de´finir une e´paisseur critique correspondant a` l’e´paisseur verticale ev
minimale pour que l’e´coulement soit possible (voir figure 1.41).
Figure 1.41 – Mode`le ge´ome´trique 2D utilise´ pour de´terminer les expressions des diffe´rentes
e´paisseurs [Giraud, 2010]
Cette e´paisseur critique est appele´e e´paisseur des films verticaux a` saturation. Elle est
note´e ef et est donne´e par l’e´quation 1.25 pour des conditions isothermes et par l’e´quation
1.27 pour des conditions de solidification.
ef = [
4ηLLlD˙
(N − 1)(PM + PC)
]1/3 (1.25)
Ou` ηL est la viscosite´ du liquide, D˙ est la vitesse de de´placement, N est le nombre de grains
sur la longueur de´forme´e, PM et PC sont les pressions respectivement me´tallostatique et
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de cavitation.




Avec T la tempe´rature et f1 = 1.0672, f2 = 1.158.10







N − 1 −
LlT˙ (f3f1 − f2)
(L+ l)(f1 − f2.T )2 ))
1/3 (1.27)
Avec T˙ la vitesse de refroidissement.
Ce mode`le a e´te´ confronte´ a` l’expe´rience en conditions isothermes lors d’un essai de
traction a` fs = 0.95 et pour une vitesse de de´placement de 0.1mm.min
−1 (figure 1.42(a)),
ainsi que lors d’essais a` diffe´rentes vitesses de de´placement et diffe´rentes fractions de solide
(figure 1.42(b)).
(a) (b)
Figure 1.42 – (a) courbe contrainte-de´formation pour un alliage 6061 soumis a` une vitesse de
de´placement de 0.1mm.s−1 a` fs = 0.95. La courbe pleine est celle du mode`le, les points sont ceux
de l’expe´rience. (b)Variation de la contrainte au pic pour le meˆme alliage soumis a` une traction
isotherme. Les symboles pleins sont les points de l’expe´rience et les vides ceux du mode`le
La confrontation a` l’expe´rience a aussi e´te´ mene´e pour le cas anisotherme pour des
essais a` diffe´rentes fractions de solide et vitesses de de´placement, comme l’illustre la figure
1.43. Ce mode`le rend donc compte grossie`rement du comportement du milieu paˆteux, ce
qui est duˆ a` sa simplicite´. Il permet ne´anmoins de calculer la fraction de solide lors de la




(T0 − TCrit) = D˙
T˙
(To − FsRup − f1
f3FsRup − f2
) (1.28)
Avec DCrit le de´placement a` rupture, D˙ la vitesse de de´placement, T˙ la vitesse de refroi-
dissement, T0 la tempe´rature de de´but de traction,TCrit la tempe´rature a` rupture, FsRup
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la fraction de solide de rupture.
Figure 1.43 – Variation de la contrainte de Von Mises en fonction de la fraction de solide obtenue
lors d’une traction anisotherme re´alise´e sur l’alliage 6061 pour deux fractions de solide initiales
diffe´rentes : 0.84 (a), 0.80 (b) et diverses vitesses de de´placement : Donne´es expe´rimentales sous
forme de symboles et donne´es issues du mode`le en traits fins
Les diffe´rences de valeurs entre expe´rience et mode´lisation s’expliquent par la simpli-
cite´ du mode`le. En effet le fait que celui ci soit en 2D entraine une relation line´aire sur
l’e´paisseur des films, ce qui ne serait pas le cas en 3D. Bien que les valeurs diffe`rent, elles
sont du meˆme ordre de grandeur.
Mode`le de Verne`de, Jarry, Rappaz [Verne`de et al., 2006]
Verne`de [Verne`de et al., 2006] a de´veloppe´ un mode`le en deux dimensions permettant
de suivre la solidification d’un mate´riau jusqu’a` la cohe´rence. Ce mode`le passe outre les
limites de celui de Lahaie et Bouchard car il conside`re une ge´ome´trie de´finie par une
re´partition et une orientation ale´atoires des grains en utilisant une structure de Voronoi.
Cela permet de ge´ne´rer des germes re´partis de manie`re ale´atoire dans le mate´riau. La
croissance de chaque germe est ensuite re´alise´e nume´riquement au cours de la solidification
en prenant en compte les effets de microse´gre´gation. Le coalescence des grains est aussi
prise en compte suivant un crite`re de distance entre surfaces des grains : Si cette distance
est infe´rieur a` 1-3nm, alors le contact est e´tabli et l’on tend vers une phase solide continue
alors que la solidification se poursuit [Verne`de et al., 2006, Rappaz et al., 2003]. Cette
distance est celle pour laquelle les effets de la coalescence sont pre´sents et de´pend de la
de´sorientation des grains les uns par rapport aux autres. L’e´coulement du liquide est ge´re´
par un flux de Poiseuille.
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Figure 1.44 – Flux de liquide au sein d’un volume e´le´mentaire (5x5 mm2) a` l’e´tat paˆteux en
conditions isothermes. L’e´paisseur de chaque canal est proportionnelle au flux local normalise´ par
le flux total
Ce mode`le permet de de´tecter des phe´nome`nes a` l’e´chelle locale lors de la solidification
comme les zones d’enrichissement en liquide ou la percolation des grains solides. Ce mode`le
a mis en e´vidence le fait qu’a` faible fraction de solide, le flux de liquide se re´partit de
manie`re homoge`ne dans les canaux. A plus forte fraction de solide, le flux de liquide forme
des chemins pre´fe´rentiels au sein du squelette solide (voir figure 1.44. La transition entre
ces deux re´gimes peut s’expliquer par l’apparition de canaux de liquide isole´s. Ce mode`le a
e´te´ ame´liore´ par la suite afin de visualiser ces e´le´ments a` l’e´chelle me´soscopique et en faire
un mode`le adaptable a` des milieux continus [Dantzig & Rappaz, 2009b], et a re´cemment
e´te´ e´tendu a` la 3D par Sistaninia [Sistaninia et al., 2011, 2012a,b]. Ce dernier mode`le a e´te´
valide´ par les donne´es expe´rimentales recueillies dans la litte´rature sur des alliages Al-Cu.
Les re´sultats montrent qu’une approche combine´e e´le´ment finis + e´le´ments discrets permet
de mode´liser le comportement semi solide dans sa totalite´ a` l’e´chelle macroscopique. De
plus la localisation de la de´formation dans les re´gions intergranulaires est prise en compte
pour la premie`re fois.
Le mode`le connait toutefois certaines limitations : il n’est valide que pour des frac-
tions volumiques de solide comprises entre 0.9 et 1, pour des de´formations et vitesses de
de´formation faibles. Par ailleurs le mode`le n’est plus valide une fois que le premier de´faut
est ge´ne´re´. Les effets de pression et de flux de liquide duˆs a` la pre´sence d’un pore ne sont
pas pris en compte.
Bilan
De nombreux essais de criquabilite´ ont e´te´ de´veloppe´s pour e´tudier la
sensibilite´ a` la fissuration a` chaud des mate´riaux. Paralle`lement, des essais
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me´caniques ont e´te´ conc¸us afin de de´terminer le comportement rhe´ologique du
milieu semi solide. Les donne´es issues de ces essais ont e´te´ utilise´es pour vali-
der des mode`les rhe´ologiques du comportement d’un mate´riau a` l’e´tat paˆteux.
Par ailleurs, des crite`res de fissuration a` chaud ont permis de de´velopper des
mode`les prenant en conside´ration l’endommagement au cours de la de´formation
du mate´riau. Les mode`les granulaires en font partie, et permettent une e´tude
locale de la fissuration a` chaud. De plus, ils sont compatibles avec l’expe´rience
car la ge´ome´trie de de´part peut eˆtre un volume de tomographie. Ces mode`les
tendent a` prendre en conside´ration la de´formation de la phase solide, parti-
culie`rement a` faible fraction de liquide. La de´termination de lois de compor-
tement du solide a` chaud est donc un e´le´ment important pour l’e´tude de la
fissuration a` chaud.
1.6 Caracte´risation de la phase solide a` chaud
1.6.1 Ge´ne´ralite´s sur la de´formation a` chaud
Lorsqu’un mate´riau est porte´ a` haute tempe´rature (au dessus de 0.5Tsolidus), son com-
portement vis-a`-vis des contraintes qui lui sont applique´es n’est pas le meˆme qu’a` basse
tempe´rature. Un mate´riau porte´ a` une tempe´rature Tsolidus ≥ T ≥ 0.5Tsolidus et soumis
a` une contrainte subit une de´formation dite par fluage. Ce mode de de´formation sugge`re
ge´ne´ralement des contraintes et des vitesses de de´formation faibles. Il est possible de dis-
tinguer trois stades de fluage. Au stade I il s’agit du fluage primaire qui est un re´gime
transitoire pendant lequel le mate´riau subit une vitesse de de´formation plastique crois-
sante. Le passage au stade II (fluage secondaire) est notable par le fait que la vitesse
de de´formation est constante. Enfin le stade III traduit l’endommagement et la ruine du
mate´riau. Notons que cet endommagement n’a lieu qu’en cas d’essai de traction. Il arrive
que l’on passe directement du stade I au stade III, et dans ce cas on observe un point
d’inflexion sur la courbe de fluage [Kassner & Pe´rez-Prado, 2000, Kassner et al., 2007].
Le fluage fait intervenir plusieurs me´canismes de de´formation en fonction de la vitesse
de de´formation et de la tempe´rature. Ashby et Frost [Frost & Ashby, 1982] ont montre´
qu’il est possible d’e´tablir des cartes montrant des domaines de pre´dominance de diffe´rents
me´canismes de fluage comme l’illustre la figure 1.45(a) et 1.45(b). Notons qu’une carte
de me´canismes de de´formation n’est valable que pour une taille de grains et un mate´riau
pre´cis. Le fluage par loi puissance est controˆle´ par la monte´e des dislocations (me´canisme
thermiquement active´). Lorsque que le mate´riau est a` basse tempe´rature, le mouvement
des dislocations peut eˆtre perturbe´ par un frottement visqueux duˆ a` l’agitation thermique
du re´seau, par des pre´cipite´s, par les atomes en solution solide, etc. Un apport de chaleur
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permet un contournement de ces obstacles par monte´e des dislocations. Ce me´canisme
ne´cessite le de´placement d’atomes au sein du re´seau, ce qui ne se fait que par diffusion des
de´fauts ponctuels [Philibert et al., 1998]. Cette diffusion e´tant plus lente que le glissement,
celui-ci est dit controˆle´ par la monte´e des dislocations. Dans ce type de fluage le coefficient
de sensibilite´ de la contrainte a` la vitesse de de´formation est ge´ne´ralement compris entre








Avec G le module de cisaillement, k la constante de Boltzmann, T la tempe´rature, la
vitesse de de´formation et la contrainte uniaxiale en re´gime e´tabli (fluage secondaire). Dsd





Avec Do la constante de diffusion et Qsd l’e´nergie d’activation du me´canisme de
de´formation.
(a) (b)
Figure 1.45 – Cartes de me´canismes de de´formation (contrainte de cisaillement normalise´e-
tempe´rature homologue) pour de l’aluminium pur avec taille de grains de (a) 1 µ m et (b) 1 mm
[Frost & Ashby, 1982]
Bien que G soit choisi constant pour la plupart des e´tudes, sa valeur e´volue avec la
tempe´rature, plus particulie`rement lorsqu’on approche la tempe´rature de solidus. Il est
possible d’inclure cette variation dans l’e´quation 1.29 pour obtenir des re´sultats plus en
accord avec l’expe´rience [Nadal et al., 2005, 2007, McLellan, 1987]. La figure 1.46 pre´sente
l’e´volution du module d’Young de l’aluminium pur en fonction de la tempe´rature. Nous
54
1.6 Caracte´risation de la phase solide a` chaud





Avec ν le coefficient de poisson du mate´riau.
Figure 1.46 – Module d’Young d’un aluminium polycristallin en fonction de la tempe´rature
[McLellan, 1987]
Lorsqu’on se place dans le domaine des hautes tempe´ratures (T ≥ 0.7Ts), le phe´nome`ne
de diffusion est active´ et peut se faire soit aux joints de grains, soit en volume. Il ne´cessite
des vitesses de de´formation tre`s faibles pour eˆtre pre´ponde´rant.
Afin de de´terminer les lois de comportement qui re´gissent les de´formations au sein
du mate´riau, plusieurs essais me´caniques ont e´te´ mis au point. Diffe´rentes e´tudes ont e´te´
mene´es sur le fluage d’alliages d’aluminium pour diffe´rentes compositions. Les composi-
tions inte´ressantes pour notre e´tude allant d’un Al-1pds.%Cu a` un Al-5pds.%Cu, nous
nous concentrerons principalement les travaux a` propos d’essais sur des alliages compris
dans cet intervalle de compositions ou faiblement allie´s (alliage 6061).
1.6.2 Essais a` l’e´tat solide
Les essais a` l’e´tat solide permettent d’obtenir des lois de comportement de´crivant
la re´ponse d’un solide a` une sollicitation impose´e. Il en existe plusieurs type afin de
diffe´rencier les sollicitations me´canique et ainsi en de´duire diffe´rentes proprie´te´s du mate´riau.
Une liste non exhaustive pourrait contenir principalement les essais de compression, de
traction ou encore de cisaillement.
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1.6.2.1 Compression simple
Une loi de comportement du mate´riau a` chaud peut eˆtre de´termine´e par compression
avec sauts de vitesses de de´formation. Un exemple de ce proce´de´ a e´te´ re´alise´ par Brac-
cini [Braccini, 2000] pour des vitesses de de´formation allant de 10−4 a` 10−2 s−1 et des
tempe´ratures comprises entre 515 C˚ et 565 C˚ (soit 0.89 ≤ T
Ts
≤ 0.99). Cela permet d’ex-
traire des valeurs de sensibilite´ de la contrainte a` la vitesse de de´formation (a` partir des
sauts de vitesses de de´formation (voir figure 1.47)), et d’e´nergie d’activation (graˆce aux
diffe´rentes tempe´ratures d’essai).
Figure 1.47 – Courbe de contrainte en fonction de la de´formation lors d’un essai de compression
sur un alliage Al-4.5pds.%Cu [Braccini, 2000]
1.6.2.2 Essai de traction
Les essais de traction a` chaud sont largement utilise´s pour caracte´riser le comportement
des mate´riaux me´talliques. Notamment, Mostafa et El-Sayed [Mostafa et al., 2009] ont
re´alise´ des essais de traction sur un alliage Al-1pds.%Cu dans un intervalle de tempe´rature
se situant entre 280 et 400 C˚ (soit 0.31 ≤ T
Ts
≤ 0.62). L’alliage utilise´ a e´te´ traite´ ther-
miquement de manie`re a` obtenir des pre´cipite´s θ. Un refroidissement tre`s lent a` partir
de 420 C˚ permet de parvenir a` cette microstructure. Pour les tempe´ratures teste´es, le
coefficient de sensibilite´ de la vitesse de de´formation a` la contrainte varie de 0.2 a` 0.42
lorsque la tempe´rature augmente, caracte´risant un me´canisme de de´formation par glisse-
ment des dislocations controˆle´e par leur monte´e. L’e´nergie d’activation trouve´e e´tait celle
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d’un me´canisme de diffusion aux joints de grains. Des essais sur des alliages d’aluminium
a` 2.2 et 4.2 pds.%Cu ont aussi montre´ un n = 4.6 pour des valeurs de contraintes entre
4 et 10 MPa sur des e´chantillons sollicite´s en traction [Soliman, 1995]. Dans ce cas les
e´chantillons e´taient dans le domaine monophase´ α graˆce a` une mise en solution in situ
re´alise´e au pre´alable.
1.6.2.3 Essais de cisaillement
Les essais de cisaillement plan peuvent eˆtre en cisaillement simple ou double. Le nombre
de plans de cisaillement de´termine le type de l’essai. Un exemple de montage est montre´
figure 1.48. Ce type d’essai peut servir a` e´tudier le fluage d’un mate´riau, comme l’a fait
Soliman [Soliman, 1995] sur des alliages Al-2pds.%Cu et Al-3pds.%Cu a` 540 C˚. Dans cet
essai l’e´chantillon est soumis a` une contrainte de cisaillement induite par le de´placement
de deux mors late´raux. Les auteurs ont calcule´ un coefficient de sensibilite´ de la vitesse
de de´formation a` la contrainte de n = 4.6 pour des contraintes allant de 6 a` 10 MPa. Ces
essais peuvent servir par ailleurs a` de´terminer l’anisotropie d’un mate´riau [Chaudury &
Mohamed, 1988].
(a) (b)
Figure 1.48 – (a) cisaillement simple, (b) cisaillement double
Chaudury et al. [Chaudury & Mohamed, 1988] ont porte´ leurs efforts sur un alliage
Al-2pds.%Cu dans une plage de tempe´rature comprise entre 510 et 570 C˚ (soit 0.82 ≤
T
Ts
≤ 0.92). Les e´chantillons ont e´te´ mis en solution α in situ a` 610 C˚ pendant 15 h afin
d’avoir une taille de grains uniforme et stable. Ces e´chantillons ont e´te´ soumis a` des essais
de cisaillement double a` 620, 590 et 510 C˚. Ces tempe´ratures restent dans le domaine
monophase´ α. Les auteurs obtiennent une valeur de n = 4.5 pour des contrainte allant de
4 a` 6 MPa.
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1.6.2.4 Essais de compression sur e´chantillons draine´s
Lors d’un essai de compression draˆıne´e, l’e´chantillon subit ce que l’on pourrait qua-
lifier de solidification me´canique isotherme. La faible fraction de liquide restant apre`s la
compression est solidifie´e. Giraud [Giraud, 2010] a utilise´ les e´chantillons issus d’essais de
compression draˆıne´e afin de caracte´riser le comportement de la phase solide du mate´riau
a` l’e´tat paˆteux. Pour cela le mate´riau est mis en solution pour homoge´ne´iser la compo-
sition et ainsi e´liminer l’eutectique. Des e´chantillons sont ensuite usine´s et soumis a` des
essais de compression simple avec sauts de vitesses. La figure 1.49 montre la variation de la
contrainte en fonction de la de´formation obtenue lors de ces essais. La contrainte augmente
lorsque la vitesse de de´placement augmente et/ou lorsque la tempe´rature diminue.
Figure 1.49 – Variation de la contrainte avec la de´formation obtenue pour l’alliage 6061 de´forme´
par compression a` hautes tempe´ratures [Giraud, 2010]
Une premie`re e´tude a e´te´ mene´e en utilisant une loi de comportement classique (voir
e´quation 1.32).
ε˙ = Aσnexp− Q
RT
(1.32)
Avec A une constante intrinse`que du mate´riau, n le coefficient de sensibilite´ de la
vitesse de de´formation a` la contrainte,Q l’e´nergie d’activation, R la constante des gaz
parfaits, et T la tempe´rature d’essai. Les parame`tres donne´s par cette loi sont re´capitule´s
dans le tableau de la figure 1.50.
n Q (kJ.mol−1) A (MPa−n.s−1)
11 287 6.4.102
Figure 1.50 – Re´capitulatif des valeurs des parame`tres de la loi viscoplastique classique utilise´e
pour de´crire le comportement de l’alliage 6061 a` l’e´tat solide [Giraud, 2010]
Les re´sultats pre´sente´s sur la figure 1.50 e´tant bien diffe´rents de ceux trouve´s dans la
litte´rature, une autre approche a e´te´ utilise´e. Cette seconde approche consiste a` utiliser
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Ou` A et α sont des constantes intrinse`ques du mate´riau, b est le vecteur de Burgers, k
est la constante de Boltzmann, Q est l’e´nergie d’activation, R est la constante des gaz par-
faits, T est la tempe´rature et n est le coefficient de sensibilite´ de la vitesse de de´formation
a` la contrainte. Les valeurs trouve´es pour les parame`tres de la loi sont consigne´es dans le
tableau de la figure 1.51. Dans ce cas les valeurs de´termine´es sont en ade´quation avec la
litte´rature.
n Q (kJ.mol−1) α (MPa−1) b (m) A (m2.s−1)
5 142 0.055 2.86.10−10 6.10−15
Figure 1.51 – Re´capitulatif des valeurs des parame`tres de la loi pour alliage a` phases disperse´es
utilise´e pour de´crire le comportement de l’alliage 6061 a` l’e´tat solide [Giraud, 2010]
Bilan
Les divers essais me´caniques a` chaud pre´sente´s permettent l’e´tablissement de lois de
comportement du solide. Cependant peu d’e´tudes sont mene´es a` des tempe´ratures proches
de celle de solidus pour les alliages concerne´s, ce qui ne nous permet pas de caracte´riser le
comportement de la phase solide d’un mate´riau a` l’e´tat paˆteux. Les essais de compression
draˆıne´e sont un moyen d’obtenir une phase solide homoge`ne a` partir d’un e´chantillon semi
solide. Cependant une partie du liquide n’est pas expulse´ lors de la compression.
Comme nous l’avons vu, le mate´riau solide est largement e´tudie´ afin de pouvoir mode´liser
le comportement d’un alliage a` l’e´tat semi solide soumis a` une contrainte donne´e. La com-
position de la phase solide est ge´ne´ralement conside´re´e e´gale a` celle de l’alliage, et la
mode´lisation de la fissuration a` chaud peut donc conside´rer un mate´riau dont la phase
solide est de´formable. L’e´tude de la fissuration a` chaud peut ne´anmoins se comple´ter par
un autre moyen d’investigation. Les e´tudes de criquabilite´ et les essais me´caniques a` l’e´tat
semi solide ou a` chaud donnent des informations a` l’e´chelle de l’e´chantillon, donc macro-
scopiques. Les mode`les quant a` eux se placent a` l’e´chelle microscopique ou me´soscopique.
Il existe donc une e´tape a` franchir entre le phe´nome`ne observe´ et celui qui est mode´lise´.
Ces informations manquantes peuvent eˆtre observe´es au moyen de diffe´rents proce´de´s
d’imagerie.
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1.7 Observations microscopiques de l’e´tat semi solide
De nombreux protocoles expe´rimentaux et appareillages diffe´rents ont permis l’utili-
sation de diverses me´thodes d’investigation. Dans cette revue bibliographique, nous ne
traiterons que de l’imagerie traitant du milieu semi solide et de la fissuration a` chaud.
L’imagerie peut avoir lieu selon trois me´thodes principales diffe´rentes : post mortem, ex
situ, et in situ en temps re´el. Ces proce´dures sont de´crites ci dessous. La prise d’image post
mortem est la me´thode la plus connue et consiste a` e´tudier le mate´riau apre`s essai. L’essai
peut eˆtre une sollicitation me´canique a` froid ou a` chaud, un traitement thermique... Le
principal de´faut de cette proce´dure est qu’il n’est pas possible de suivre des e´volutions
locales sur une meˆme e´chantillon. La proce´dure est sche´matise´e figure 1.52(a).
(a)
(b)
Figure 1.52 – Imagerie post mortem, (a) Principe : plusieurs e´chantillons A, B et C et plusieurs
essais, et (b) Exemple de fractographie obtenue sur un MEB
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La me´thode post mortem a le plus souvent e´te´ utilise´e pour visualiser des microstruc-
tures et des facie`s de rupture en 2D par le biais de microscopes optiques ou par microscopie
e´lectronique a` balayage (MEB). Un exemple de facie`s observe´ sur un MEB est pre´sente´
sur la figure 1.52(b).
L’imagerie post mortem 3D est aussi re´alisable par l’acquisition d’un ensemble d’images
prises apre`s l’enle`vement de couches minces successives de mate´riau (coupes se´rie´es). Cet
enle`vement de matie`re peut eˆtre fait par polissage me´canique pour l’observation au micro-
scope optique, ou par exemple dans un FIB (Focus Ion Beam) pour re´aliser des observations
a` une e´chelle plus petite. Un avantage de l’imagerie post mortem est qu’elle est simple a`
mettre en œuvre du fait que l’essai a e´te´ re´alise´ au pre´alable. La microtomographie est
la plupart du temps l’outil le plus adapte´ a` l’e´tude de volumes 3D de manie`re non des-
tructive. En effet, il s’agit d’une technique d’imagerie 3D qui permet de rendre toutes les
informations contenues dans le volume e´tudie´.
Il existe plusieurs fac¸ons d’obtenir une tomographie (synchrotron ou tomographe de
laboratoire), le principe e´tant le meˆme pour chaque instrument utilise´ : un faisceau de
rayons X traverse l’e´chantillon dont on re´cupe`re des images en contraste d’absorption
alors qu’il est en rotation pour ensuite reconstruire un volume en 3D via un algorithme
propre a` chaque appareil. Le principe de´taille´ de la technique est de´crit dans le chapitre
3.
Figure 1.53 – Imagerie ex situ : un seul e´chantillon A, essai re´alise´ a` l’exte´rieur du dispositif
d’imagerie
Une seconde me´thode est l’ex situ. Dans ce cas de figure on applique une de´formation
de´finie a` l’e´chantillon puis l’essai est stoppe´ pour ensuite visualiser l’e´tat du mate´riau. Une
fois l’image prise, l’e´chantillon recommence un cycle de de´formation, puis imagerie... Ceci
jusqu’a` la de´formation souhaite´e. Un inconve´nient est que l’e´chantillon est de´monte´ et
remonte´ a` chaque cycle et donc il est possible d’ajouter des de´formations parasites en plus
de la relaxation que va subir l’e´chantillon. Cette me´thode impose un proce´de´ d’imagerie
61
Chap. 1 - Bibliographie
non destructif qui ne´cessite des observation en 2D par microscopie optique ou par MEB,
ou en 3D par microtomographie.
Enfin la prise d’images in situ est la plus pertinente quant a` l’e´tude de l’e´volution
structurale d’un mate´riau au cours d’une de´formation. En effet elle consiste a` imager
pendant l’essai me´canique. Suivant la technique d’imagerie et le protocole expe´rimental,
il est possible de faire cela en temps re´el. Ces essais sont cependant limite´s par leur
complexite´ de mise en œuvre car ils demandent une capacite´ d’acquisition rapide et un
tre`s bon controˆle des parame`tres expe´rimentaux, ceci dans un espace la plupart du temps
restreint. Ce mode d’acquisition peut se faire en 2D au moyen d’un microscopoe optique
ou d’un MET, et en 3D par microtomographie.
Figure 1.54 – Imagerie in situ en temps re´el : un seul e´chantillon, prise d’images durant l’essai
1.7.1 Essais post mortem
Graˆce a` la tomographie, Phillion [Phillion, 2004] a pu observer le phe´nome`ne de fis-
suration a` chaud post mortem et en de´duire que lors de la de´formation d’un alliage Al-
Mg (AA5182) a` l’e´tat semi solide (fs=˜0.98), les porosite´s initialement pre´sentes dans le
mate´riau croissent, de nouveaux pores germent, et un processus de coalescence est engage´
peu avant la fracture de l’e´chantillon. Les essais me´caniques ont e´te´ mene´s sur un dispositif
de traction a` l’e´tat semi solide pouvant appliquer un gradient de tempe´rature parabolique
pour concentrer les de´formations a` un endroit pre´cis de l’e´prouvette. Les volumes ont e´te´
acquis pour des e´chantillons brut de coule´e, et apre`s des de´formations de 0.02, 0.06, 0.16
et 0.20 comme l’illustre la figure 1.55. Des donne´es relatives au nombre de pores ont e´te´
extraites de ces images.
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Figure 1.55 – Evolution de l’endommagement des e´prouvettes apre`s de´formation de (a) 0.02, (b)
0.06, (c) 0.16 et (d) 0.20. Re´solution de 9 µm [Phillion, 2004]
1.7.2 Essais ex-situ
Phillion a e´galement re´alise´ des essais ex situ sur un alliage d’aluminium AA5182
afin de de´terminer le nombre de pores par unite´ de volume et leur taille maximum pour
diffe´rents e´chantillons a` diffe´rentes de´formations. Cette me´thode ex-situ est aussi utilise´e
pour suivre une modification lente de microstructure, comme par exemple lors du fluage
d’un mate´riau, qui prend un temps conside´rable. Requena [Requena et al., 2008] a ainsi
proce´de´ a` la prise re´gulie`re d’images afin de suivre la microstructure de ses e´chantillons
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au cours d’une de´formation qui aura dure´ plusieurs milliers d’heures.
1.7.3 Essais in situ
L’investigation in situ a d’abord e´te´ re´alise´e en 2D par microscopie optique. Cette
technique a permis de visualiser les phe´nome`nes d’e´coulement de liquide et de fissuration
a` chaud lors d’un essai de traction a` l’e´tat semi solide d’un alliage organique succinonitrile-
ace´tone transparent dont le montage est pre´sente´ sur la figure 1.56 [Farup et al., 2001].
Le principe est de ge´ne´rer une avance´e controˆle´e du front de solidification. Un levier tre`s
fin est dispose´ dans le bain liquide et sa position est ajuste´e de telle sorte qu’il arrive en
contact avec le front, son extre´mite´ se trouve tre`s proche d’un joint de grains, sans en eˆtre
dans le prolongement. Une fois que cette extre´mite´ est entoure´ de solide, l’effort de traction
est applique´ et on peut observer l’aﬄux de liquide dans les zones de de´pression comme
l’illustre la figure 1.56(b). Ce type d’essai a montre´ deux modes de fissuration a` chaud : par
croissance des pores existants, par germination de pores due au retrait de solidification.
D’autre part, des phe´nome`nes de gue´rison de fissures ont e´te´ constate´s a` faibles vitesses
de de´formation. Ce proce´de´ de visualisation directe a ne´anmoins des inconve´nients. En
effet le mate´riau observe´ est un substitut a` un alliage me´tallique, et donc le comportement
restera diffe´rent de celui d’un mate´riau me´tallique. D’autre part, l’observation est faite sur
une couche tre`s fine de matie`re (100 µm), ce qui influe grandement sur la re´partition des
contraintes au sein du mate´riau et donc sur l’e´coulement de liquide. Cet essai conside´re´
comme e´tant en 2D ne peut donc pas pre´tendre a` une extrapolation aux alliages me´talliques
pour une e´tude en volume.
(a) (b)
Figure 1.56 – Essais de fissuration a` l’e´tat semi solide sur un alliage succinonitrile-ace´tone. (a)
Sche´ma de principe, (b) vue du me´canisme au niveau microscopique. Les bulles dessine´es ici sont
des pores existant en de´but d’essai
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L’apparition du rayonnement synchrotron a permis de faire des observations in situ
en 2D par radiographie sur les microstructures de solidification de mate´riaux tels que les
me´taux afin d’observer la re´partition des grains e´quiaxes [Bogno et al., 2010] ou visua-
liser les transitions entre dendrites colonnaires et e´quiaxes [Dong et al., 2011]. Nguyen
Thi [Nguyenthi et al., 2008] a pu suivre la se´dimentation des dendrites et le fait que les
bras secondaires de dendrites e´quiaxes peuvent se briser sous leur propre poids dans une
expe´rience avec une TGZM (Temperature Gradient Zone Melting, voir figure 1.57) pour
porter une zone pre´cise a` l’e´tat semi solide, tout en gardant le mate´riau a` l’e´tat solide au
dessus et en dessous.
Figure 1.57 – Illustration d’une TGZM, seule une zone cible´e est porte´e a` l’e´tat semi solide
[Nguyenthi et al., 2008]
Il est aussi possible de mettre en e´vidence les effets de convection dans le liquide,
notamment observer les changements de compositions dans le liquide par contraste d’ab-
sorption [Bogno et al., 2010, 2011b,a]. La figure 1.58 montre la de´formation du front de
solidification et l’e´volution de la concentration en cuivre du liquide au cours de la soli-
dification d’un alliage Al-4pds.%Cu. Ces observations peuvent eˆtre utilise´es pour valider
des mode`les nume´riques [Chen et al., 2012]. La tomographie in situ rend aussi possible
l’e´tude de la morphologie des constituants d’un mate´riau. Felberbaum [Felberbaum, 2010,
Felberbaum & Rappaz, 2011] a notamment quantifie´ la sphe´ricite´ des pores dans la zone
e´tudie´e d’un alliage Al-Cu par une expe´rience de tomographie in situ en temps re´el a`
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l’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF).
Figure 1.58 – Evolution de la solidification pour (a) t=17 min ; (b) t=34 min ; (c) t=70 min ;
(d) t=88 min Le solide apparait en gris clair, le liquide en gris fonce´. Le gradient de niveaux de
gris dans le liquide proche de l’interface montre l’enrichissent du liquide en solute´
L’e´chantillon e´tait monte´ sur un tube d’alumine inse´re´ dans un four a` re´sistances pre´vu
pour eˆtre traverse´ par un faisceau de photons X. Les images ont e´te´ prises en ayant une
re´solution de 5.6 µm et les scans e´taient pris toutes les 1 min 28s. Le principe de ces
essais e´tait de chauffer l’e´chantillon le´ge`rement au dessus du liquidus et de le maintenir
a` cette tempe´rature quelques minutes pour l’homoge´ne´iser puis il a e´te´ refroidi. Ensuite,
deux protocoles d’essais ont e´te´ re´alise´s : le premier consistait a` maintenir l’e´chantillon a`
une tempe´rature constante pour observer l’e´volution de la microstructure a` une fraction
de solide de 0.49. La solidification se poursuivait dans le second. L’acquisition d’images
se faisait pendant le refroidissement, ce qui imposait une baisse de tempe´rature controˆle´e
pour que la microstructure n’e´volue pas trop pendant la prise d’un scan. Sans cela l’image
aurait e´te´ floue et inexploitable.
Les volumes 3D issus de la tomographie in situ permettent aussi de quantifier la
perme´abilite´ de la zone image´e [Fuloria et al., 2008, Bernard et al., 2005], l’e´volution
des microstructures en solidification rapide [Limodin et al., 2009] ou en refusion [Limo-
din et al., 2007, Terzi et al., 2010a,b, 2009a]. Re´cemment, Terzi [Terzi et al., 2009a] a
pu re´aliser des essais de traction in situ en temps re´el sur un alliage Al-Cu en refusion
partielle avec des optiques de 2.8 µm. Cela a permis d’observer la nucle´ation de pores et
les mouvements de liquide a` l’inte´rieur de l’e´chantillon, et de mesurer la dilatation volu-
mique de la zone centrale, la` ou` la de´formation est la plus importante. Cette expe´rience
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de tomographie in situ en temps re´el a e´te´ re´alise´e a` l’ESRF. Le dispositif de traction et
celui de chauffage e´taient installe´s sur la ligne de lumie`re. Il sera de´crit plus en de´tails
dans la section 3. L’e´chantillon d’alliage Al-8pds.%Cu e´tudie´ e´tait un cylindre de 4 mm
de diame`tre pre´sentant une section re´duite a` mi hauteur. Il a e´te´ chauffe´ a` 555 C˚ (soit
7 C˚ au dessus de la tempe´rature eutectique) puis maintenu sur ce palier 3 min pour ho-
moge´ne´iser la tempe´rature. Les images ont e´te´ prises alors que l’effort de traction e´tait
applique´ a` l’alliage semi solide. La vitesse de de´formation applique´e e´tait de 2.10−4 s−1.
La re´solution atteinte pour cet essai e´tait de 5.6 µm et un scan e´tait pris toutes les 27
s. L’enrichissement en liquide dans la zone utile de l’e´chantillon est visible sur la figure
1.59. Cet enrichissement est suivi de la formation de pores, de leur croissance et de leur
coalescence.
Figure 1.59 – Vues 3D de la zone utile de l’e´chantillon a` diffe´rents temps lors de sa de´formation.
Le plus petit diame`tre de la zone image´e est de 1.4 mm. L’enrichissement en liquide au cours de
l’essai est visible en bleu [Terzi et al., 2009a]
Bilan
L’observation des microstructures semi solides ont e´te´ l’objet de beaucoup
d’e´tudes en 2D, puis 3D destructif et enfin en 3D non destructif rendant pos-
sible le suivi de la microstructure sur le meˆme e´chantillon en ex situ ou in situ
en temps re´el. Nous avons mis en e´vidence les limites des e´tudes post mor-
tem qui ne permettent pas d’observer une e´volution au sein de l’e´chantillon.
L’imagerie ex situ permet d’effectuer un suivi au cours de la de´formation du
milieu semi solide, l’in situ se de´marquant par le fait que l’e´chantillon peut
rester a` l’e´tat semi solide durant la prise d’images. Cependant, bien que la
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tomographie soit un outil puissant pour l’investigation in situ, les nombreuses
contraintes expe´rimentales rendent ce type d’expe´rience particulie`rement com-
plexes a` mettre en œuvre. Enfin, Tre`s peu d’e´tudes in situ en 3D ont e´te´
mene´es sur la fissuration a` chaud
1.8 Conclusion et objectifs
Nous avons vu dans ce chapitre que les essais de criquabilite´ donnent des informations
principalement qualitatives quant a` la sensibilite´ a` la fissuration a` chaud des mate´riaux
e´tudie´s. Cependant l’information est macroscopique et ne permet pas d’expliquer les causes
de la fissuration a` chaud au niveau local. Dans certains cas les de´formations locales sont
toutefois mesure´es, mais cette mesure n’est possible qu’en surface. Des crite`res
de fissuration peuvent faire intervenir de nombreux parame`tres afin de se rapprocher au
mieux des valeurs expe´rimentales. Ces crite`res se limitent a` une approche a` l’e´chelle de la
dendrite, et de´finissent des phe´nome`nes locaux pour lesquels la phase solide est la plupart
du temps de´finie comme inde´formable.
La conduite d’essais me´caniques sur les mate´riaux solides et semi solides permet de
de´velopper des mode`les rhe´ologiques du milieu paˆteux. La de´finition de crite`res de fis-
suration apporte la possibilite´ de re´aliser des simulations d’endommagement, et donc de
la fissuration a` chaud. Les mode`les granulaires sont les plus aboutis et permettent une
e´tude a` l’e´chelle locale de la fissuration a` chaud. Il est aussi possible de re´aliser des calculs
sur un volume macroscopique. De plus, ces mode`les offrent la possibilite´ d’une valida-
tion par l’expe´rience en utilisant une microstructure re´elle comme structure de base. Ces
mode`les granulaires ont donc un grand potentiel pour simuler le phe´nome`ne
de fissuration a` chaud dans des pie`ces re´elles, mais sont encore peu confronte´
a` l’expe´rience..
Le comportement de la phase solide d’un alliage semi solide est un e´le´ment dont la
caracte´risation reste indispensable pour ame´liorer les mode`les existants. Cet aspect est
d’autant plus important a` forte fraction de solide, lorsque la fissuration a` chaud intervient.
La phase solide est ge´ne´ralement e´tudie´e en posant l’hypothe`se que sa composition est
celle de l’alliage lui meˆme, or nous avons vu que lors de la solidification d’un alliage, la
composition du solide e´volue. La phase solide devrait donc eˆtre e´tudie´e en prenant
en compte la variation de sa composition en fonction de la tempe´rature.
L’e´tude de la fissuration a` chaud peut se comple´ter par un autre moyen d’investigation.
En effet, l’investigation visuelle de ce phe´nome`ne permet d’observer des e´volutions de
microstructures au sein du milieu semi solide. Cela s’est tout d’abord re´alise´ en 2D, puis
en 3D destructif et enfin en 3D non destructif rendant possible le suivi de la microsructure
sur le meˆme e´chantillon en ex situ ou in situ. Nous avons montre´ les limites des e´tudes post
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mortem qui ne permettent pas d’observer une e´volution au sein de l’e´chantillon. L’imagerie
ex situ permet d’effectuer un suivi au cours de la de´formation du milieu semi solide, l’in
situ se de´marquant par le fait que l’e´chantillon peut rester a` l’e´tat semi solide durant
la prise d’images. L’imagerie in situ en temps re´el permet de de´former l’e´chantillon a`
l’e´tat semi solide pendant la prise d’image. Nous avons vu qu’il est possible d’observer
des phe´nome`nes d’apparition de pores ou d’enrichissement en liquide sur des e´chantillons
de´forme´s en traction. Les essais in situ re´alise´s par Terzi [Terzi et al., 2009b] ont e´te´ re´alise´s
en conditions isothermes uniquement et n’ont a` ce jour pas e´te´ confronte´s a` des mode`les
analytiques ou a des simulations nume´riques.
Le chapitre 2 portera sur l’inte´gration de la variation de composition de la phase solide
dans les lois de comportement existantes afin de rendre compte du comportement re´el de
la phase solide d’un milieu semi solide en cours de solidification. Pour cela des essais de
compression a` tre`s hautes tempe´ratures seront re´alise´s pour diffe´rents alliages Al-Cu. Nous
verrons ensuite dans le chapitre 3 les techniques expe´rimentales relatives a` l’acquisition
d’images en microtomographie, et nous de´crirons le dispositif de traction in situ utilise´.
Nous pre´senterons ensuite les re´sultats issus de la microtomographie in situ applique´e a`
des essais de traction a` l’e´tat semi solide. Ce proce´de´ non destructif a permis l’observation
des flux de liquide et des mouvements du solide en 3D au sein d’un e´chantillon massif. Ces
re´sultats seront ensuite analyse´s, discute´s, et compare´s a` des mode´lisations.
Le dernier chapitre sera consacre´ a` la pre´sentation du dispositif expe´rimental conc¸u
et re´alise´ pour re´pondre aux contraintes de la microtomographie in situ ultra rapide, qui
permet d’acque´rir des volumes en moins de 0.2 s. De plus il est possible d’avoir une acquisi-
tion continue des images. Ces deux caracte´ristiques permettent d’observer des phe´nome`nes
rapides et de ne pas manquer d’information lors d’un e´ventuel temps de latence entre les
acquisitions de volume. Nous de´crirons e´galement le protocole expe´rimental e´tabli pour
l’utilisation de ce dispositif. Enfin, nous pre´senterons les dernie`res images obtenues lors
des essais de tomographie rapide re´alise´s. Nous conclurons enfin sur les avance´es scienti-




Loi de comportement de la phase solide
2.1 Essais de compression
Nous avons vu dans le chapitre 1 qu’il est indispensable de connaitre la loi de compor-
tement de la phase solide pour de´crire inte´gralement celle d’un alliage a` l’e´tat semi solide.
Dans le cas ge´ne´ral, le mate´riau est conside´re´ comme ayant une phase solide homoge`ne
de composition constante au cours de sa solidification, ce qui n’est pas exact. L’objectif
de ce chapitre est de montrer comment nous avons proce´de´ pour de´terminer une loi de
comportement valide sur la ligne de solidus d’un alliage Al-Cu. Ce choix d’alliage binaire
a e´te´ fait par souci de cohe´rence entre les diffe´rents aspects de cette e´tude. En effet nous
avons choisi le cuivre comme e´le´ment d’alliage car il facilite les observations par tomo-
graphie et il permet de rendre compte du comportement d’autres alliages commerciaux a`
base d’aluminium, plus particulie`rement les se´ries 2000. Nous avons choisi de faire varier
la composition de la phase solide entre 1 et 4 pds.%Cu pour cette e´tude. Etant donne´ que
les essais sont re´alise´s dans le domaine monophase´ α, les teneurs supe´rieures a` 4 pds.%Cu
n’ont pas e´te´ traite´es. En effet, l’intervalle de tempe´rature du domaine monophase´ se re´duit
de manie`re conse´quente a` l’approche de la limite de solubilite´ du cuivre dans l’aluminium
qui est de 5.65 pds.%Cu, et par conse´quent le calcul d’une e´nergie d’activation thermique
serait mene´ avec une erreur trop importante pour pouvoir eˆtre fiable.
Dans un premier temps, les techniques expe´rimentales utilise´es depuis l’e´laboration
des mate´riaux jusqu’aux essais me´caniques seront de´crites. Les re´sultats issus de ces
expe´riences seront ensuite pre´sente´s et discute´s. Une e´tude de la microstructure des e´chantil-
lons a e´te´ mene´e de manie`re connexe a` ces essais afin de valider le traitement thermique
de mise en solution et observer la de´formation au niveau microscopique. Le protocole de
pre´paration des e´chantillons et d’analyse des images sera de´crit dans la section 2.1.2.
2.1 Essais de compression
2.1.1 Elaboration des mate´riaux
Les mate´riaux utilise´s sont des alliages Al-Cu contenant 1, 2, 3, et 4 pds.%Cu. Les
alliages ont e´te´ e´labore´s au moyen d’une dilution d’un alliage Al-8pds.%Cu par de l’alu-
minium pur a` 99.9 %. Les lopins ont e´te´ porte´s a` 800 C˚ dans un creuset pendant 40 min
a` l’inte´rieur d’un four a` re´sistances. Apre`s avoir homoge´ne´ise´ le liquide par convection
force´e, des barreaux ont e´te´ coule´s et une analyse thermique a e´te´ re´alise´e simultane´ment
afin de controˆler la composition de l’alliage e´labore´.
L’analyse thermique est un proce´de´ utile pour de´terminer la composition d’un alliage a`
l’e´tat liquide. La proce´dure consiste a` verser le mate´riau en fusion dans un creuset en sable
de silice agglome´re´ contenant un thermocouple prote´ge´ de toute attaque par le liquide. La
tempe´rature donne´e par le thermocouple est enregistre´e en temps re´el sur un ordinateur
afin d’obtenir la courbe de refroidissement de l’alliage.
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Figure 2.1 – Courbe de refroidissement d’un alliage Al-4pds.%Cu avec la correspondance sur le
diagramme de phase Al-Cu
Le de´but de la solidification est marque´ par une rupture de pente. En observant de plus
pre`s cette rupture il est possible de voir une le´ge`re surfusion. Le refroidissement rapide de
l’alliage nous place dans une situation hors d’e´quilibre. Aussi, un palier de tempe´rature
ge´ne´re´ par la formation d’eutectique est visible en fin de solidification. Ce palier a une
dure´e de´pendante de la teneur en cuivre et est lui aussi pre´ce´de´ par une le´ge`re surfusion.
Le palier eutectique peut eˆtre utilise´ pour e´talonner le thermocouple car il arrive que la
tempe´rature lue diffe`re de quelques degre´s de la tempe´rature re´elle.
Cette courbe de refroidissement peut eˆtre mise en rapport avec le diagramme de phase
afin de de´terminer la composition de l’alliage (voir figure 2.1). Les ruptures de pentes sont
reporte´es sur la diagramme et ainsi il est possible de ve´rifier la composition de l’alliage.
L’erreur commise pour la de´termination de la composition de l’alliage est infe´rieure a`
e = ±0.1pds.%Cu.
Figure 2.2 – Dessin du moule de coule´e des barreaux
Juste apre`s avoir verse´ l’alliage dans le creuset d’analyse thermique, la coule´e pour
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l’e´laboration des barreaux est effectue´e. L’alliage est verse´ dans un moule en acier recouvert
de graphite pour faciliter le de´moulage. Un dessin du moule est montre´ figure 2.2. Apre`s
le refroidissement a` tempe´rature ambiante, les barreaux forme´s sont de´moule´s et place´s
dans un four a` 540 C˚. Cette tempe´rature est maintenue 30 h afin de mettre l’alliage en
solution solide α et donc redissoudre la phase Al2Cu forme´e hors d’e´quilibre.
2.1.2 Observations de la microstructure avant de´formation
Une se´rie de micrographies a e´te´ re´alise´e avant les essais de compression afin de ve´rifier
l’efficacite´ du traitement thermique applique´ au mate´riau. Pour cela, les e´chantillons sont
enrobe´s dans une re´sine, puis polis. Cette surface est ensuite attaque´e par un re´actif de
Keller afin de re´ve´ler la microstructure. La figure 2.3 montre une micrographie d’un alliage
Al-4pds.%Cu avant de´formation. .
Figure 2.3 – Micrographie d’un e´chantillon d’alliage Al-4pds.%Cu non de´forme´ dans un plan de
coupe contenant l’axe du cylindre
On y voit une structure pre´sentant des grains e´quiaxes dont l’homoge´ne´ite´ montre l’effi-
cacite´ du traitement de mise en solution solide. En effet une mise en solution a` tempe´rature
trop basse pour la dure´e choisie aurait laisse´ des traces d’eutectique au sein de la matrice
Al-Cu. Une fois le mate´riau observe´, des e´chantillons cylindriques d’un diame`tre de 5 mm
et d’une longueur de 8 mm ont e´te´ usine´s dans l’axe des barreaux. Une fine couche de
graphite a ensuite e´te´ de´pose´e afin de lubrifier les surfaces qui seront en contact avec les
mors lors de l’essai de compression.
2.1.3 Protocole d’essais
Pour re´aliser les essais de compression, nous avons utilise´ une machine d’essai de trac-
tion/compression Adamel DY34, munie de mors cylindriques initialement pre´vus pour des
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essais de cisaillement a` l’e´tat semi solide (cf. section 1.4, figure 1.26(a)). L’ensemble est
chauffe´ par un four a` lampes, la tempe´rature e´tant lue sur trois thermocouples dont la
disposition est rappele´e sur la figure 2.4
Figure 2.4 – Sche´ma de montage pour l’essai de compression a` chaud, adapte´ de [Giraud, 2010]
L’essai a e´te´ mene´ selon le protocole suivant : l’e´chantillon est d’abord place´ au centre
du cylindre infe´rieur, dont l’utilisation permet d’avoir un chauffage de l’e´chantillon ho-
moge`ne et bien moins sensible au rayonnement direct des lampes qui induirait sans cela de
grandes variations de tempe´ratures lors de la re´gulation d’un palier. Une fois l’e´chantillon
place´, le mors supe´rieur est abaisse´ afin d’entrer en contact avec l’e´chantillon. Le contact
est conside´re´ effectif lorsque le capteur de force enregistre un effort. Afin de ne pas de´former
l’e´chantillon, la force applique´e lors de la mise en contact ne de´passe pas 2N. Le controˆle
de cette charge se fait en descendant le mors a` tre`s faible vitesse de traverse (v = 5
mm.min−1). La dilatation de l’ensemble chauffe´, c’est-a`-dire les supports de mors en acier
inoxydable, les mors eux meˆmes, et l’e´chantillon, est compense´e dans son inte´gralite´ avant
le chauffage. Des essais pre´liminaires ont permis de de´terminer une dilatation totale d’en-
viron 2.8mm. Apre`s avoir effectue´ cette ope´ration, le four a` lampes est ferme´ et isole´ avec
de la laine re´fractaire. Le chauffage est initialise´ et une rampe de 40 C˚.min−1 est impose´e
jusqu’a` la tempe´rature de consigne. Le tableau 2.5(a) synthe´tise les tempe´ratures d’essais
choisies pour les alliages e´tudie´s. Nous avons de´fini des tempe´ratures homologues afin de
situer les tempe´ratures d’essai par rapport au solidus pour chaque alliage. celles-ci sont
calcule´es par la relation suivante : Thomologue =
T (K)
Tsolidus(K)
. La tempe´rature d’essai est
atteinte lorsque les thermocouples de l’e´chantillon et du socle sont en accord a` ±1 C˚.
Les essais e´tant re´alise´s a` tempe´rature constante, un maintien de 5 min environ a e´te´
respecte´ avant le de´but de chaque essai afin de la stabiliser. Lorsque les trois thermocouples
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inse´re´s dans le dispositif sont stables, alors l’essai peut eˆtre lance´. Les essais consistent
a` soumettre l’e´chantillon a` des sauts de vitesses de de´formation. Le de´tail des se´quences
du programme d’essai est consigne´ dans le tableau 2.5(b). Le but recherche´ est d’obte-
nir un palier de valeurs de contrainte pour chaque vitesse de de´formation impose´e. Cela
ne´cessitant un nombre de points minimal pour eˆtre repre´sentatif, la dure´e pendant laquelle
la vitesse de de´formation reste constante a e´te´ de´termine´e lors d’essais pre´liminaires. La
vitesse de de´formation ε˙ = 10−4 s−1 est utilise´e deux fois a` des valeurs de de´formation
diffe´rentes afin de quantifier un e´ventuel e´crouissage ou adoucissement du mate´riau au
cours de l’essai.
Alliages Tempe´ratures (˚ C) ; tempe´ratures homologues (T/Tsolidus)
Al-1pds.%Cu 525 ; 0.874 553 ; 0.905 583 ; 0.938 618 ; 0.976 /
Al-2pds.%Cu 525 ; 0.896 548 ; 0.921 574 ; 0.951 602 ; 0.982 613 ; 0.994
Al-3pds.%Cu 525 ; 0.912 543 ; 0.933 564 ; 0.957 586 ; 0.982 602 ; 0.998
Al-4pds.%Cu 525 ; 0.928 539 ; 0.944 554 ; 0.962 570 ; 0.980 579 ; 0.991
(a)
ε˙ (s−1) De´formation
10−4 0 a` -0.04
2.10−4 -0.04 a` -0.08
4.10−4 -0.08 a` -0.12
10−4 -0.12 a` -0.16
8.10−4 -0.16 a` -0.2
2.10−3 -0.2 a` -0.25
4.10−3 -0.25 a` -0.325
8.10−3 -0.325 a` -0.4
10−2 -0.4 a` -0.475
2.10−2 -0.475 a` -0.550
(b)
Figure 2.5 – Tableaux de synthe`se (a) des tempe´ratures homologues lors des essais et (b) des
vitesses de de´formations et domaines de de´formations associe´s
2.1.4 Re´sultats bruts
Les essais de compression permettent d’acce´der aux donne´es relatives aux contraintes
et de´formations vraies subies par l’e´chantillon au cours de l’essai. La courbe 2.6 montre un
graphique issu de ces essais. Les courbes repre´sentent la contrainte vraie en fonction de la
de´formation vraie pour les diffe´rents alliages e´tudie´s (Al-1pds.%Cu a` Al-4pds.%Cu). Ces
courbes montrent une augmentation de la contrainte lorsque la teneur en cuivre augmente.
Un comportement identique a e´te´ observe´ lorsque la vitesse de de´formation augmente. Le
fait que les paliers soient horizontaux montre que le mate´riau ne s’e´crouit pas durant
l’essai, ce qui est confirme´ par la valeur de la contrainte identique lors des deux paliers de
de´formation a` la vitesse ε˙ = 10−4 s−1.
L’alliage Al-1pds.%Cu a un comportement qui diffe`re le´ge`rement de celui des autres a`
525 C˚. Ceci peut s’expliquer par le fait que la tempe´rature homologue est plus faible que
celle des autres alliages a` la meˆme tempe´rature, et par conse´quent la restauration ne se fait
pas suffisamment vite pour e´viter l’e´crouissage du mate´riau a` forte vitesse de de´formation.
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Figure 2.6 – Courbes contrainte-de´formation pour les diffe´rents alliages e´tudie´s lors d’essais de
compression a` 525 C˚
Les essais de compression permettent aussi d’observer l’influence de la tempe´rature sur
la contrainte d’e´coulement des mate´riaux. Le graphe 2.7 montre l’e´volution de la contrainte
en fonction de la de´formation a` diffe´rentes tempe´ratures pour l’alliage Al-4pds.%Cu. Il
apparaˆıt sur ces courbes que la contrainte de´croit lorsque la tempe´rature augmente, comme
attendu.
Figure 2.7 – Courbe contrainte-de´formation a` diffe´rentes tempe´ratures pour un alliage Al-
4pds.%Cu
2.1.5 Observations de la microstructure apre`s de´formation
Une se´rie de micrographies a e´te´ re´alise´e apre`s les essais de compression afin de confir-
mer la de´termination du me´canisme de de´formation du mate´riau. Pour cela, les e´chantillons
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sont pre´pare´s de la meˆme fac¸on que dans la section 2.1.2, et sont observe´s au microscope
apre`s de´formation a` chaud afin de mettre en e´vidence un mode particulier de de´formation.
Ces micrographies montrent un allongement des grains perpendiculairement a` la direction
de compression, et un re´tre´cissement suivant celle-ci, comme le montre la figure 2.8. Le
me´canisme de de´formation pre´ponde´rant est donc probablement un glissement des dislo-
cations controˆle´ par leur monte´e. La de´formation par diffusion, si elle existe, est minime
au vu de la taille des grains de l’ordre de 100 µm et des valeurs de vitesses de de´formation
utilise´es. La superplasticite´ est exclue au vu des de´formations des grains ainsi que leurs
tailles.
Figure 2.8 – Micrographie d’un e´chantillon d’alliage Al-4pds.%Cu apre`s de´formation dans un
plan de coupe contenant l’axe du cylindre
2.2 Analyse des re´sultats
Comme nous l’avons vu dans le chapitre 1, les courbes issues des essais de compres-
sion vont servir a` de´finir une loi de comportement de la phase solide. L’objectif de cette
section est de de´terminer une loi qui prend en compte la de´pendance en composition. Les
courbes obtenues par compression a` chaud suivent une loi viscoplastique. Il en existe de
nombreuses, aussi nous avons choisi une loi de de´formation par loi puissance classique pour








Ou` A est une constante, G est le module de cisaillement que l’on prendra variable avec la
tempe´rature, R est la constante des gaz parfaits, σ est la contrainte en re´gime permanent,
b est le vecteur de Burgers et T est la tempe´rature. D est le coefficient de diffusion en
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volume, qui de´pend de la tempe´rature selon une loi d’Arrhe´nius :
D = D0exp(− Q
RT
) (2.2)
Ou` D0 est une constante de diffusion et Q est l’e´nergie d’activation.
De´termination de n
La premie`re e´tape de la de´marche consiste a` trouver le coefficient de sensibilite´ de la vi-
tesse de de´formation a` la contrainte note´ n. Pour cela il faut relever les valeurs des niveaux
de contraintes sur les courbes, et ensuite tracer les droites correspondant a` chaque saut








) en e´chelle log-log afin de s’affranchir
de la variation de G dans la de´termination de n. Comme nous l’avons vu dans le chapitre
1, la valeur du module de cisaillement varie en fonction de la tempe´rature. Pour de´crire
cette e´volution il est possible d’e´crire la loi suivante [McLellan, 1987] :
G(T ) =
0.806624− 3.27794T.10−4 − 9.75921.10−7(T − 520)2 − 2.72524.10−10(T − 520)3
100 ∗ 2(1 + ν)
(2.3)
Avec ν = 0.3 le coefficient de Poisson du mate´riau. T est en Kelvin. Cette loi d’e´volution
du module de cisaillement est cependant de´finie pour de l’aluminium pur et il convient
de signaler que sa valeur change aussi en fonction de la teneur en cuivre. Les alliages
conside´re´s e´tant tre`s faiblement allie´s, nous ferons l’hypothe`se que cette influence est
cependant ne´gligeable devant G afin de nous en affranchir dans le calcul. La figure 2.9
montre les points expe´rimentaux releve´s pour les diffe´rents alliages e´tudie´s ainsi que deux
droites repre´sentant des e´volutions en loi puissance pour un n = 5, caracte´ristique des
solutions solides [Kassner & Pe´rez-Prado, 2000]. Cette valeur est de plus en accord avec
la valeur expe´rimentale de n = 4.5 obtenue par Chaudury et al. [Chaudury & Mohamed,
1988] La bonne corre´lation entre les points expe´rimentaux et ces segments re´fe´rences nous
permet de choisir cette valeur de n pour l’ensemble des alliages dans la suite de l’e´tude. Le
me´canisme de de´formation pre´ponde´rant lors de nos essais semble donc eˆtre le glissement
controˆle´ par la monte´e des dislocations.
Pour la suite de cette e´tude, la valeur de l’e´nergie d’activation est donc de´finie comme
e´tant e´gale a` celle du me´canisme d’autodiffusion dans l’aluminium, soit Q = 142 kJ.mol−1
[Kumar & Kassner, 2009]. La valeur de la constante de diffusion est donc D0 = 3.5.10
−6












2.2 Analyse des re´sultats
Avec A2 = AD0 ; A2 est ici une fonction de la concentration en cuivre que nous allons
maintenant de´terminer.
Figure 2.9 – Trace´ de la vitesse de de´formation normalise´e en fonction de la contrainte normalise´e
a` chaque saut de vitesse pour les alliages e´tudie´s. Les segments sont les re´fe´rences n=5
Influence de la composition
Figure 2.10 – Contrainte expe´rimentale (σEXP ) en fonction de la contrainte calcule´e (σLDC)
pour un Al-3pds.%Cu
Pour de´terminer la fonction A2, la loi de comportement est valide´e par l’expe´rience, puis
on compare la valeur calcule´e par la loi de comportement avec les valeurs expe´rimentales.
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La figure 2.10 montre cette comparaison pour un alliage Al-4pds.%Cu. Sur cette figure,
la contrainte expe´rimentale est trace´e en fonction de la contrainte calcule´e. L’e´cart entre
expe´rience et calcul est minime quels que soient les tempe´ratures et niveaux de contrainte
applique´s.
Afin que l’accord entre valeurs calcule´es et valeur mesure´es soit respecte´, la valeur de
A2 doit varier pour chaque alliage. En plus de nos essais, nous avons utilise´ les donne´es
obtenues pour de l’aluminium pur soumis a` une de´formation en torsion par Kassner et
al. [Kassner & Pe´rez-Prado, 2000] afin d’avoir un point supple´mentaire a` 0 pds.%Cu. Le
graphe 2.11 montre les trois essais qu’ils ont effectue´s. Nous ne prendrons en compte que
celui a` la plus haute tempe´rature car il s’e´loigne le moins de nos conditions expe´rimentales
et ne montre qu’un faible pic de recristallisation. Les re´sultats a` T = 485 C˚ montrent un
palier descendant de 3.13 MPa a` 2.75 MPa pour ε˙ = 5.8.10−4 s−1. On obtient A2(Alpur)
a` partir de l’e´quation 2.5.
Figure 2.11 – Courbes contrainte-de´formation pour de l’aluminium pur en torsion a` diffe´rentes











Avec G(485˚ C) = 19.2 GPa, σ =
3.13 + 2.75
2
= 2.94 MPa. On obtient ainsi une valeur
de A2 = 4.83.10
27 m2.s−1. La figure 2.12 montre les valeurs de A2 calcule´es pour les
diffe´rents mate´riaux teste´s ainsi que le graphe correspondant. Une bonne approximation





Figure 2.12 – (a) Valeurs de A2 pour chaque alliage e´tudie´ et pour l’Al pur, (b) Courbe A2 en
fonction de la composition. La courbe de tendance est trace´e en pointille´s
2.3 Discussion
2.3.1 Comparaison avec la litte´rature
Nous pouvons ainsi comparer notre mode`le avec celui de Fuloria et Lee [Fuloria & Lee,
2009] pour un alliage Al-3pds.%Cu. Ce mode`le de´crit le comportement de la phase solide
pour des tempe´ratures comprises entre 450 C˚ et 600 C˚ selon l’e´quation suivante :
σ(ε, ε˙, T ) = K(ε, ε˙, T )εm(T )ε˙p(T ) (2.7)
Avec K = 140.56− 0.2117T et m = 0.022. De plus, l’auteur e´crit :
p = 0.15 + 0.0002(T − 450) (2.8)
ε est la de´formation plastique, ε˙ est la vitesse de de´formation,m est le coefficient d’e´crouissage,
K est le facteur de contrainte d’e´coulement du mate´riau et p =
1
n
est le coefficient de
sensibilite´ de la contrainte a` la vitesse de de´formation. Les valeurs de p calcule´es au
moyen de l’e´quation 2.8 me`nent a` des valeurs de n telles que 5.56 ≤ n ≤ 6.06 pour des
tempe´ratures comprises entre 525 C˚ et 600 C˚. Pour une lecture plus facile, nous no-
terons σF la contrainte calcule´e au moyen de la relation de Fuloria, σexp la contrainte
expe´rimentale mesure´e lors de nos essais et σLDC la contrainte issue de la loi de compor-
tement de´finie par l’e´quation 2.4.
L’utilisation de l’e´quation 2.7 pour de´terminer la contrainte donne des valeurs diffe´rant
le´ge`rement de nos valeurs expe´rimentales. La figure 2.13 repre´sente σexp en fonction de σF .
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Une droite de pente 1 est trace´e en pointille´s. On observe une dispersion des valeurs de
σF par rapport a` cette droite de re´fe´rence augmentant lorsque la contrainte augmente et
la tempe´rature diminue. Cette meˆme dispersion a e´te´ observe´e par Fuloria sur ses propres
expe´riences entre 500 C˚ et 575 C˚. Par ailleurs la loi de comportement que nous avons
de´termine´e pre´sente une dispersion des valeurs de contraintes moins importante que celle
pour le mode`le de Fuloria. En effet on peut observer sur la figure 2.10 que tous les points
restent proches de la droite de pente 1 en pointille´s.
Figure 2.13 – Contrainte expe´rimentale en fonction de σF pour diffe´rentes tempe´ratures d’essai,
alliage Al-3pds.%Cu
Les courbes 2.13 et 2.10 nous permettent de comparer le mode`le de Fuloria et Lee
au noˆtre. On observe un e´cart entre la contrainte calcule´e et la contrainte mesure´e qui
augmente a` mesure que la tempe´rature diminue et que la contrainte s’accroˆıt. Notre loi de
comportement est donc cohe´rente avec ce re´sultat de la litte´rature pour un Al-3pds.%Cu.
Cependant le mode`le de Fuloria n’est pas applicable a` la gamme d’alliage comple`te entre
0 et 5.65 pds.%Cu et ne peut donc pas eˆtre utilise´ dans un cas d’e´tude de la phase solide
d’un mate´riau en cours de solidification, dont la composition ne sera pas homoge`ne. Afin
de mettre en e´vidence la validite´ de nos calculs sur cet intervalle de compositions, nous
avons e´galement trace´ des courbes comparant notre mode`le a` nos expe´riences.
Les courbes repre´sentant σEXP en fonction de σLDC obtenues pour les alliages Al-
1pds.%Cu, Al-2pds.%Cu, et Al-4pds.%Cu sont pre´sente´es respectivement sur les figures
2.14, 2.15, et 2.16. Pour ces alliages l’e´cart entre l’expe´rience et notre mode`le est faible, bien
que montrant des points s’e´cartant sensiblement de la droite de pente 1 a` basses contraintes
quelle que soit la tempe´rature pour l’alliage Al-4pds.%Cu. Nous mettons ainsi en e´vidence
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le fait que notre mode`le convient pour les compositions allant de 0 a` 4 pds.%Cu, et qu’il
est de plus valide´ par l’expe´rience et la litte´rature pour de l’aluminium pur et un alliage
Al-3pds.%Cu. Nous faisons l’hypothe`se qu’il est possible d’extrapoler la validite´ de notre
loi de comportement jusqu’a` la limite de solubilite´ du cuivre dans l’aluminium. Ainsi nous
avons une relation qui serait valide de 0 a` 5.65 pds.%Cu.
Figure 2.14 – σEXP en fonction de σLDC , alliage Al-1pds.%Cu
Figure 2.15 – σEXP en fonction de σLDC , alliage Al-2pds.%Cu
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Figure 2.16 – σEXP en fonction de σLDC , alliage Al-4pds.%Cu
2.3.2 Extension du mode`le au cas de la solidification
Un alliage Al-Cu en cours de solidification hors e´quilibre forme un solide dont la com-
position varie dans cet intervalle en fonction de la tempe´rature. Pour expliciter le lien
pre´sent entre ces deux grandeurs, il suffit de poser l’e´quation de la ligne de solidus de l’al-
liage de composition initiale C0. L’hypothe`se selon laquelle le liquidus et le solidus sont des
droites permet d’avoir un coefficient de partage k0 = 0.17 inde´pendant de la tempe´rature,





Ou` T est la tempe´rature a` l’instant conside´re´, Tf est la tempe´rature de fusion du me´tal
pur (ici l’aluminium), et Tliq est la tempe´rature de liquidus de l’alliage de de´part de






Nous pouvons e´crire la loi re´gissant le comportement de la phase solide sur la ligne de
solidus en combinant les e´quations 2.4 et 2.10 :















Cette loi permet donc d’obtenir le comportement d’une phase solide homoge`ne en fonc-
tion de la tempe´rature lors d’un essai me´canique en conditions isothermes ou anisothermes
sur un mate´riau partiellement solidifie´. Nous allons maintenant montrer que le phe´nome`ne
de se´gre´gation, qui entraˆıne un gradient de composition dans les grains solides, influe gran-
dement sur le comportement d’un mate´riau semi solide en cours de solidification.
Lorsque l’on veut connaˆıtre le comportement de la phase solide dans un alliage se
trouvant a` l’e´tat semi-solide, il est courant de conside´rer que ce comportement est identique
a` celui de l’alliage solide. On ne tient donc pas compte du fait que la composition de cette
phase solide est diffe´rente de celle de l’alliage, et qui plus est, dans les conditions de
solidification hors d’e´quilibre ce solide ne pre´sente pas une composition homoge`ne. Nous
allons montrer que l’approximation qui est alors faite conduit a` une diffe´rence importante
de comportement. Pour de´terminer cette diffe´rence dans le cas ge´ne´ral, il serait ne´cessaire
de conside´rer un alliage en cours de solidification sous la forme d’un e´chantillon massif et
d’e´valuer cette diffe´rence de comportement graˆce a` une simulation nume´rique re´alise´e sur
un volume e´le´mentaire repre´sentatif. Nous allons simplifier le proble`me en conside´rant la
solidification unidirectionnelle d’un e´le´ment d’alliage. Cette solidification peut concerner
un bras de dendrite ou un e´chantillon massif de petite dimension solidifie´ suivant une seule
direction.
La figure 2.17 illustre la situation dans le cas d’une solidification a` l’e´quilibre ther-
modynamique et dans le cas d’une solidification hors d’e´quilibre. On supposera que cette
solidification obe´it a` l’e´quation de Scheil qui peut s’appliquer au cas d’un alliage Al-Cu
pour lequel le coefficient de partage est constant et e´gal a` 0.17. Nous conside´rerons le cas
d’un e´chantillon d’alliage Al-4pds.%Cu soumis a` une contrainte de traction (ou de com-
pression) de σ0 = 3.7 MPa a` la tempe´rature de solidus, soit 581 C˚. Pour cette contrainte,
la vitesse de de´formation d’un e´chantillon homoge`ne est de 10−4 s−1. Lorsque l’e´chantillon
se solidifie sans diffusion dans le solide et qu’il y a homoge´ne´isation comple`te du liquide,
la composition du solide varie de k0C0 a` C0 lorsque la tempe´rature varie de TL = 647 C˚
a` TS = 581 C˚. A chaque valeur de la concentration en Cu le long de l’e´chantillon corres-
pond une vitesse de de´formation donne´e par la relation 2.11. La vitesse de de´formation
moyenne est alors obtenue par inte´gration et elle peut eˆtre compare´e a` celle de l’e´chantillon
homoge`ne.
Il est alors possible de connaˆıtre quelle serait la composition du solide homoge`ne qui
donnerait cette meˆme vitesse de de´formation pour la contrainte choisie : nous la noterons
Cseq. Nous noterons par ailleurs dans ce chapitre C0 la composition de l’alliage, et Cs la
composition du solide suivant la loi de Scheil. Le calcul de Cseq permet d’introduire une
loi simple lors de simulations nume´riques, repre´sentant ainsi un gain de temps de calcul
non ne´gligeable, particulie`rement pour un mode`le 3D. Le calcul de cette composition
e´quivalente de la phase solide d’un mate´riau en cours de solidification a e´te´ re´alise´ au
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moyen du mode`le simple en 1D pre´ce´demment de´crit. La contrainte de re´fe´rence σ0 est
utilise´e comme donne´e d’entre´e dans l’e´quation 2.11.
Figure 2.17 – Diffe´rentes e´tapes du cheminement de la de´termination d’une composition
e´quivalente par le calcul d’une vitesse de de´formation moyenne dans un mate´riau a` gradient de
composition
Les valeurs de vitesses de de´formation sont ensuite trace´es sur un graphe ε˙ = f(Cs)
(figure 2.18), obtenu en appliquant la loi de Scheil pour un alliage Al-4pds.%Cu en cours
de solidification. La moyenne des ε˙ est calcule´e par une inte´grale dans laquelle seul A2 est
une variable car on se place a` la tempe´rature de solidus de l’alliage de composition C0.
La valeur obtenue pour ε˙moyen est reporte´e sur la courbe ε˙ = f(Cs) et la composition
correspondant a` cette vitesse de de´formation est Cseq. Le calcul de l’inte´grale est re´alise´
nume´riquement par la me´thode des rectangles.
Le mode`le pre´sente´ implique une de´pendance de Cs en x. Il convient donc d’effectuer
un changement de variable dans le calcul de la moyenne des vitesses de de´formation. Nous
partons de l’e´quation de Scheil applique´e au mode`le :
Cs = k0C0(1− x
L
)k0−1 (2.12)
Ou` L est la longueur de l’e´chantillon mode´lise´.
Nous savons que la phase solide a une composition Cs = k0C0 en x = 0, et qu’a` la
tempe´rature de solidus, Cs = C0. Il nous faut donc calculer le x0 correspondant a` cette
composition a` l’aide de l’e´quation 2.12.
C0 = k0C0(1− x0
L
)k0−1
















Dans cette expression, seule A2 est une variable de´pendant de la composition.
Figure 2.18 – De´termination de la composition e´quivalente par la vitesse de de´formation moyenne
pour C0 = 4 pds.%Cu a` la tempe´rature Tsol(C0)
L’influence de la contrainte de re´fe´rence σ0 sur le comportement du mate´riau se trouve
sur la figure 2.19. La courbe trace´e repre´sente le rapport
ε˙(C0)
ε˙moyen
en fonction de la contrainte
de re´fe´rence σ0 impose´e. Ainsi on peut observer quelle diffe´rence existe en termes de
vitesses de de´formation si l’on conside`re un solide de composition homoge`ne ou pas lors
de la de´formation de l’e´chantillon mode´lise´. Le rapport des vitesses de de´formation est
constant quelle que soit la contrainte de re´fe´rence et e´gal a` 8.88.10−2. Ce rapport montre
encore une fois que conside´rer un solide homoge`ne pour traduire le comportement de la
phase solide d’un milieu a` l’e´tat paˆteux cause une grande erreur dans les calculs.
Dans le cas pre´sente´ sur la figure 2.18 d’un Al-4pds.%Cu, ε˙moyen = 1.1.10
−3 s−1 a` la
tempe´rature de solidus de l’alliage. Cela donne une composition e´quivalente de Cseq =
1.136 pds.%Cu. Cette valeur est diffe´rente de la valeur de la composition moyenne qui est
de Cmoyen = 3.18 pds.%Cu. La diffe´rence de comportement est notable entre des alliages
Al-1.136pds.%Cu et Al-4pds.%Cu, il parait donc impe´ratif de conside´rer la composition
e´quivalente lors de la caracte´risation du comportement me´canique d’un milieu semi solide.
En effet, les vitesses de de´formation ont environ un ordre de grandeur de diffe´rence a` meˆme
contrainte selon la composition du solide choisie (ε˙(C0) = 10
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Figure 2.19 – Rapport de ε˙ constante obtenue pour une composition homoge`ne C0 = 4 pds%Cu
et de ε˙moyen
En appliquant ce calcul pour diffe´rents C0 tels que C0 ∈ [0, 5.65 %pds.Cu] on obtient
un tableau de valeurs de Cseq. Celles-ci sont trace´es sur la figure 2.20 traduisant l’e´volution
de Cseq en fonction de C0. Les points calcule´s correspondent a` une re´gression polynomiale
d’ordre 2 dont l’e´quation est note´e sur la figure 2.20 et est rappele´e dans l’e´quation 2.15.
Cseq = −0.0123C20 + 0.3318C0 (2.15)
Figure 2.20 – Composition e´quivalente Csequivalent en fonction de la composition du liquide initial
C0
Cette relation permet de comple´ter l’e´quation 2.10 afin d’appliquer la loi de compor-
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tement au cas de la solidification :
A4 = 10















Cette e´quation a e´te´ de´termine´e a` partir du mode`le 1D choisi. Pour l’e´tendre a` une
application en 3D, il est ne´cessaire de reconside´rer l’inte´gration sur le volume, et non sur
une seule direction.
2.4 Conclusion
Nous avons de´termine´ dans ce chapitre une loi de comportement du solide valide sur la
ligne de solidus pour de l’aluminium pur et des alliages a` teneurs en cuivre allant jusqu’a`
5.65 pds.%Cu, limite de solubilite´ du cuivre dans l’aluminium. Les re´sultats du mode`le
pour une composition homoge`ne sont valide´s par les expe´riences et la litte´rature.
Cette loi est valable pour un alliage a` l’e´tat semi solide en refusion (e´quation 2.4) - donc
avec une microstructure homoge`ne en composition, ou en solidification (e´quation 2.17) -
avec des grains pre´sentant un gradient de composition suivant la loi de Scheil. La prise en
compte d’une composition e´quivalente est une valeur ajoute´e dans l’e´tude du milieu semi
solide en cours de solidification. L’inte´reˆt de cette loi re´side dans le fait que la plupart du
temps le comportement de la phase solide d’un alliage en cours de solidification est de´fini
comme e´tant celui d’un solide homoge`ne de teneur en cuivre e´gale a` celle de l’alliage,
or nous tenons ici compte de l’e´volution de la composition du solide forme´ lors de la
solidification. De plus, la simplicite´ de la relation liant C0 a` Cseq permettra de re´duire
drastiquement le temps de calcul lors de la mode´lisation de la de´formation d’un alliage en
cours de solidification. La prise en compte de la de´formation d’une phase solide pre´sentant
un gradient de composition permet d’eˆtre plus pre´cis et plus rapide dans les calculs de
contraintes. Le mode`le e´labore´ ici pre´sente cependant des limites car il n’est pas valide






Nous avons vu dans le chapitre 1 que la microtomographie est un puissant moyen
d’investigation dans le cadre de l’e´tude de la fissuration a` chaud. Lors de cette the`se nous
avons analyse´ au mieux des volumes 3D issus d’expe´riences de traction en refusion en
conditions isothermes et de solidification. Tous les essais re´alise´s l’ont e´te´ sans interruption
de la de´formation lors de la prise d’image. Dans la suite de ce manuscrit, nous parlerons
d’essais in situ continu ou discontinu. Cette nuance s’applique a` l’acquisition des volumes
qui comportera ou pas un temps de pause entre deux scans.
Lors de ces travaux de the`se nous avons e´galement e´te´ amene´s a` utiliser la tomographie
rapide afin d’acque´rir des volumes dans un intervalle de temps re´duit. Cette technique
d’imagerie offre en outre la possibilite´ d’effectuer des prises d’images en continu. Pour
mener ces expe´riences, nous avons tout d’abord e´labore´ les mate´riaux choisis, puis pre´pare´
les e´chantillons pour pouvoir mener des essais in situ discontinus. Nous pre´senterons dans
ce chapitre les mate´riaux utilise´s pour nos essais de traction in situ a` l’e´tat semi solide,
puis le principe de´taille´ de la microtomographie synchrotron. Le dispositifs de traction
utilise´ sera ensuite de´crit, et la proce´dure de traitement des projections pour arriver a` des
images directement exploitables en noir et blanc sera pre´sente´e. Enfin, nous pre´senterons
et discuterons les re´sultats obtenus graˆce a` la microtomographie.
3.1 Mate´riaux utilise´s
Nous avons re´alise´ les essais de traction sur un alliage Al-8pds.%Cu. Le mate´riau de
de´part est un alliage Al-8wt.%Cu que nous avons refondu et coule´ dans le moule de´crit
sur la figure 2.2 du chapitre 1 afin de faciliter l’usinage des e´chantillons et minimiser la
perte de matie`re.
Figure 3.1 – Ge´ome´trie des e´chantillons utilise´s pour le dispositif d’essais in situ discontinus
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La structure obtenue est dendritique e´quiaxe et sera conserve´e comme telle pour les
essais. Les e´chantillons ont la ge´ome´trie de´finie sur la figure 3.1. La re´duction de section
est usine´e de manie`re a` concentrer les de´formations dans une zone qui sera toujours dans
le champ de vision de la came´ra. La fissuration a` chaud sera visible a` l’endroit ou` la section
est la plus faible. Un trou borgne est pre´vu pour l’insertion d’un thermocouple au plus
proche de la zone image´e, sans provoquer de localisation de de´formation a` son extre´mite´.
3.2 Techniques expe´rimentales
Dans cette section nous pre´senterons tout d’abord le principe de la microtomographie
synchrotron par contraste d’absorption, puis le mate´riel et le dispositif utilise´s pour obtenir
le jeu de volumes analyse´ au cours de cette the`se.
3.2.1 Microtomographie synchrotron
La microtomographie synchrotron est un proce´de´ d’imagerie en 3D permettant l’e´tude
de mate´riaux massifs graˆce a` l’e´nergie et au flux de photons disponibles. Le sche´ma de
principe est pre´sente´ sur la figure 3.2.
Figure 3.2 – Sche´ma de principe de la microtomographie
Le faisceau de photons X traverse l’e´chantillon puis un scintillateur. Celui-ci trans-
forme ce faisceau en lumie`re visible qui passe par les optiques pour ensuite transmettre
l’image sur la came´ra. Cette image est donc une projection de l’e´chantillon dans le plan du
scintillateur. Pour pouvoir reconstruire un volume 3D, il faut qu’une se´rie de projections
soit prise lors de la rotation de l’e´chantillon, 180˚suffisent a` de´crire le volume complet.
Dans notre cas, nous recherchons le constraste d’absorption existant entre les phases li-
quide, solide, et gazeuse. C’est pour cela que nous avons choisi le cuivre comme e´le´ment
d’alliage : il est tre`s absorbant compare´ a` l’aluminium. Il existe d’autres moyens de faire
92
3.2 Techniques expe´rimentales
de la microtomographie, notamment par contraste de phase si l’absorption du mate´riau
est faible, ou encore par holotomographie [Boller et al., 2006].
Le nombre de projections influe sur le temps d’acquisition d’un volume - un scan, et
surtout sur la qualite´ de celui-ci qui augmentera avec le nombre de projections. Le choix
de ce nombre re´side donc dans un compromis de´licat entre le temps de scan et la qualite´
de l’image obtenue. Ces parame`tres sont a` choisir avant de pouvoir lancer une acquisition.
De plus, il est essentiel de centrer l’e´chantillon pour pouvoir faire une tomographie. En
effet seule la zone de l’e´chantillon vue par la came´ra tout au long de la rotation pourra eˆtre
reconstruite. Des platines de rotation et de translation sont ne´cessaires a` cette ope´ration
demandant une pre´cision de l’ordre du microme`tre. Une fois que l’e´chantillon est centre´,
il est possible de lancer la proce´dure d’acquisition d’un ou plusieurs volume(s).
Figure 3.3 – Diffe´rents modes de fonctionnements de la tomographie
Un scan se de´compose en plusieurs e´tapes afin d’acque´rir toutes les images ne´cessaires
a` la reconstruction d’un volume 3D. Tout d’abord les ”flat” sont acquis : ces images
sont prises sans que l’e´chantillon soit dans le champ de vue. Cela donne une re´fe´rence
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d’absorption a` blanc. Les ”dark” sont ensuite pris : un jeu d’images est enregistre´ sans
que le faisceau soit pre´sent. Cela donne une re´fe´rence de bruit propre a` la came´ra au
moment du scan. Une fois ces re´fe´rences prises, l’acquisition des projections commence et
la platine de rotation effectue 180 ,˚ puis revient a` sa position initiale par une rotation en
sens inverse.
La microtomographie synchrotron permet d’effectuer des scans rapides, conduisant
a` des contraintes sur les dispositifs in situ, notamment au point de vue encombrement.
En effet, le de´battement des platines de translation est limite´, et donc l’e´chantillon doit
eˆtre proche de sa position centre´e lorsque le montage est effectue´. Cela demande de la
pre´cision dans la conception du dispositif, qui doit s’adapter au mate´riel pre´sent dans la
ligne de lumie`re. De plus, nous allons chercher a` placer le scintillateur au plus proche de
l’e´chantillon afin de limiter le contraste de phase. Cela implique que rien ne doit de´passer
du dispositif pour ne pas heurter la came´ra ou le scintillateur lors de la rotation.
On distingue la tomographie standard de la tomographie rapide par le temps ne´cessaire
a` re´aliser un scan. De plus il est possible d’acque´rir des images en continu : c’est ce fonction-
nement qui est le plus contraignant car il implique ne´cessairement une rotation continue
de l’e´chantillon. Il arrive que la rotation continue soit ne´cessaire meˆme en tomographie
rapide avec un temps de pause entre les scans. En effet les moteurs sont pre´cis et rapides
mais ne peuvent pas acce´le´rer et avoir une vitesse stable rapidement. Il faut donc effectuer
un ou deux tours complets avant d’avoir la vitesse angulaire choisie pour l’acquisition des
scans. Lors d’une e´ventuelle pause entre les scans, la rotation ne stoppe pas. Un sche´ma
pre´sentant ces diffe´rents modes de fonctionnement est propose´ sur la figure 3.3. Nous al-
lons maintenant de´crire le montage que nous avons utilise´ pour re´aliser nos essai in situ
de traction a` l’e´tat semi solide.
3.2.2 Pre´sentation du dispositif d’essais in situ
Structure du dispositif
Le dispositif de traction est compose´ d’une embase en aluminium visse´e sur une plaque
d’adaptation qui est fixe´e sur la platine de translation-rotation. Un motore´ducteur pas-
a`-pas est serre´ dans une bague de centrage positionne´e sur un tube de polycarbonate de
diame`tre exte´rieur de 70 mm et d’e´paisseur 10 mm re´haussant l’embase en aluminium. Ce
dispositif preˆte´ par l’INSA de Lyon (figure 3.4) est initialement pre´vu pour faire des essais
a` chaud in situ discontinus et peut de´velopper 5 kN, ce qui repre´sente un effort bien plus
important que ceux observables lors d’essais de traction sur un e´chantillon a` l’e´tat semi




Figure 3.4 – Photographie du montage expe´rimental sur la ligne de lumie`re ID19, la fle`che montre
le trajet du faisceau de photons X
Par ailleurs, la pre´sence de la bobine d’induction a` l’inte´rieur de la structure tubulaire
impose une rotation maximale correspondant a` l’ouverture angulaire de la feneˆtre dans
l’embase, soit 210 .˚ Cette particularite´ rend impossible les acquisitions en tomographie
rapide. Des images obtenues avec ce dispositif se trouvent dans la re´fe´rence [Terzi et al.,
2009b].
La vitesse minimale de de´placement du mors supe´rieur pour ce dispositif est de 0.1
µm.s−1.
Montage des e´chantillons
L’e´chantillon est colle´ dans les tubes en alumine au moyen d’une colle ce´ramique
re´sistant aux tempe´ratures d’essai. Les tubes en alumine sont eux-meˆmes colle´s dans les
mors en aluminium. Le mors supe´rieur est monte´ sur la vis de sortie du motore´ducteur, et
le mors infe´rieur est visse´ sur un capteur d’effort installe´ sur la plaque d’adaptation. La
figure 3.5 montre plus en de´tails le montage de l’e´chantillon et du baˆti.
Le diame`tre important du tube de polycarbonate impose de positionner le scintillateur
a` une distance de 90 mm de l’e´chantillon. Le fait que le scintillateur soit e´loigne´ apporte
un contraste de phase parasite qui vient s’ajouter au contraste d’absorption voulu. La
pre´sence de contraste de phase peut eˆtre ne´faste dans certains cas.
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Un autre inconve´nient de ce syste`me est que la conduction thermique par les tubes
en alumine et les mors entraˆıne un e´chauffement trop important du capteur d’effort et du
motore´ducteur. Un syste`me de refroidissement par air comprime´ a e´te´ mis en place pour
atte´nuer ce proble`me, cependant le refroidissement du capteur par ce moyen induit des
turbulences de l’air a` proximite´ de l’e´chantillon, entrainant quelques fois des proble`mes de
re´gulation de la tempe´rature.
Figure 3.5 – Sche´ma du montage de l’e´chantillon dans le dispositif de traction in situ discontinue
Le montage de l’e´chantillon sur ce dispositif pre´voit un capteur de force, qui s’est re´ve´le´
peu utile pour nos essais. En effet celui-ci n’est pas assez pre´cis pour pouvoir mesurer les
efforts transmis par le mate´riau semi solide.
3.2.3 Essais in situ discontinus
Les essais in situ discontinus se sont de´roule´s selon le protocole suivant :
Premie`rement l’e´chantillon est colle´ dans les tubes en alumine, puis dans le mors
supe´rieur de´ja` solidarise´ au motore´ducteur. Le motore´ducteur portant l’assemblage colle´
est ensuite place´ sur la bague de centrage. Une fois le centrage manuel effectue´, le mors
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supe´rieur est descendu afin d’inse´rer le tube d’alumine dans le mors infe´rieur. Un joint de
colle est re´alise´ pour finaliser la fixation de l’e´chantillon. Une fois le se´chage de la colle
termine´, la chauffe de l’e´chantillon est initie´e. Le fait de re´aliser des liaisons encastrement
en tout point de fixation oblige a` compenser la dilatation thermique de l’e´chantillon, des
tubes en alumine, et des mors. Cette compensation est re´alise´e en appliquant un effort de
traction de l’ordre de 2 N lorsque l’e´chantillon est encore solide afin d’eˆtre assure´ de ne
jamais le soumettre a` un effort de compression.
Le chauffage est re´gule´ par un boitier PID et la tempe´rature est mesure´e par un thermo-
couple K. Une fois arrive´ a` la tempe´rature d’essai, soit 555 C˚, un maintien en tempe´rature
de 5 min est observe´ pour homoge´ne´iser la tempe´rature au sein de l’e´chantillon. Lors d’un
essai en conditions isothermes la tempe´rature est maintenue constante, et en conditions
de solidification une vitesse de refroidissement de 0.25 K.min−1 est impose´e. Une tomo-
graphie est lance´e pour confirmer l’homoge´ne´ite´ de la microstructure, puis la macro de
prise de scans en se´rie est lance´e. Simultane´ment, le motore´ducteur est commande´ pour
imposer une vitesse de traverse de 0.25 µm.s−1.
La came´ra FReLoN utilise´e a un champ de vue de 512x512 px et les optiques sont de
1.4 µm, et en binning de 2.8 µm. Le nombre de projections a` e´te´ de´fini a` 600 pour un temps
de scan de 13 s, et un scan est pris toutes les 32 s. Cette attente entre les acquisitions
s’explique par le fait que les donne´es d’un scan doivent eˆtre transfe´re´es de la came´ra vers
un espace de stockage externe, ainsi que par la remise a` ze´ro simultane´e des position des
moteurs.
Les deux essais que nous allons pre´senter et analyser dans ces travaux de the`se ont e´te´




Binning oui (2x2) oui (2x2)
Came´ra FReLoN FReLoN
Champ de vue (px) 512x512 512x512
Optiques (µm) 1.4 1.4
Temps de scan (s) 13 13
Temps entre scans (s) 32 32
Vitesse de de´placement (µm.s−1) 0.25 0.25
Vitesse de refroidissement (solidification) (K.min−1) - 0.25
Figure 3.6 – Re´capitulatif des caracte´ristiques des essais en tomographie standard
La came´ra FReLoN a un champ de vue de 2048x2048 px. L’utilisation en mode FTM
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permet de laisser deux bandes de 512 px libres en haut et en bas de l’image. De plus, la
ROI est de´finie a` 1024x1024 px, ce qui suffit a` observer la totalite´ de la zone utile. Le
mode binning est aussi active´, ce qui permet de re´duire la taille des images en diminuant
la re´solution nume´riquement. Le mode binning revient a` ajouter les intensite´s de 8 voxels
voisins et l’attribuer a` un seul voxel dont le cote´ sera multiplie´ par 2. Cette ope´ration
permet de re´duire le temps d’exposition pour chaque projection mais diminue la re´solution
spatiale d’un facteur 2. L’image acquise est ensuite transfe´re´e vers les deux bandes d’e´cran
libres puis sur l’espace de stockage, ce qui permet de faire des acquisitions plus rapides.
La figure 3.7 illustre le fonctionnement de la came´ra en mode FTM.
Figure 3.7 – Fonctionnement de la came´ra FReLoN en mode FTM
3.3 Traitement d’images
3.3.1 Reconstruction des volumes
Nous avons vu dans la section 3.2.1 le principe de la microtomographie synchrotron,
ainsi que deux dispositifs expe´rimentaux permettant de re´aliser des essais de traction
in situ a` l’e´tat semi solide. Les projections acquises durant un scan sont stocke´es sur
la came´ra avant d’eˆtre transfe´re´es vers un espace de travail dans lequel des macros de
traitement d’images sont imple´mente´es.
La premie`re e´tape du traitement des projections est d’en faire un volume 3D. Pour
cela il faut les corriger par les darks et les flats de manie`re a` obtenir des contrastes
uniquement duˆs aux diffe´rences d’absorption des phases composant l’e´chantillon. L’axe de
rotation de l’e´chantillon est ensuite de´termine´ pour permettre a` un calculateur d’effectuer
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la reconstruction du volume 3D. Une position errone´e de l’axe de rotation cre´e des e´toiles
a` trois branches en lieu et place d’un point. C’est un artefact a` e´viter absolument pour
permettre l’exploitation d’un volume reconstruit. Une fois que cette ope´ration est re´alise´e,
le volume se pre´sente sous la forme d’un ensemble de sections de l’e´chantillon dans des
plans perpendiculaires a` l’axe de rotation.
3.3.2 Formatage et recalage des volumes
Un volume brut prenant e´norme´ment de me´moire pour eˆtre stocke´, il est usuel d’en
changer le format et cibler les informations utiles pour re´duire la dure´e des calculs. En
effet au de´part les images sont code´es en 32 bits et tout le champ de vue est enregistre´.
Il est possible d’ame´liorer les parame`tres de brillance et contraste pour ensuite passer a`
une image au format 8 bit. Cette ope´ration entraˆıne un re´e´chelonnement des niveaux de
gris au sein des images et divise par 4 le volume de me´moire occupe´. Ces images en 8
bit vont ensuite subir quelques ope´rations avant d’eˆtre exploitables. Le lecteur pourra se
reporter a` la figure 3.8 pour suivre le cheminement en images. Par ailleurs, la proce´dure
et les macros et plugins utilise´s pour le traitement des volumes sont de´crits plus en de´tails
dans l’annexe 1.
La premie`re chose a` noter lors d’un essai de traction in situ est que l’e´chantillon
bouge tout au long de l’essai et qu’il n’est pas possible de le recentrer pendant ce temps,
sous peine de perdre le suivi de l’e´volution de la microstructure quelques minutes. Ce
mouvement se traduit par un de´calage progressif de l’e´chantillon sur les images. Il arrive
que l’e´chantillon sorte quasiment du champ de vue, auquel cas l’exploitation de l’essai est
fortement compromise. Un recalage des volumes entre eux est donc ne´cessaire, bien que ce
proce´de´ entraine une perte d’information. Les volumes recale´s sont ensuite recadre´s afin
d’obtenir le plus grand volume exploitable dans l’e´chantillon.
3.3.3 Binarisation des volumes
Pour extraire des donne´es des volumes, il faut binariser les images. Ce proce´de´ consiste
a` isoler une phase des autres en la mettant en blanc sur fond noir ou inversement. Cela
ne´cessite de pouvoir seuiller les images, c’est-a`-dire isoler au mieux les phases en pre´sence.
C’est dans cette e´tape de´licate que le contraste de phase est proble´matique. En effet seuiller
des pores (en gris fonce´ sur la figue 3.8) ayant un bord pre´sentant un halo blanc plus ou
moins important et parfois des e´toiles blanches demande des ope´rations plus complexes
que lorsque l’image est propre.
D’autre part la prise d’image discontinue ne´cessite de pouvoir faire des scans suffisam-
ment rapides pour que l’e´chantillon ne se de´place pas trop durant l’essai. En effet pour
voir une areˆte, deux pixels sont ne´cessaires, mais si un e´le´ment de l’e´chantillon bouge de
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plus d’un pixel, alors l’image sera floue a` cet endroit puisqu’il y aura virtuellement deux
areˆtes. Cette rapidite´ d’acquisition impose une vitesse de rotation importante et donc
un nombre limite´ de projections (de´pendant lui meˆme du temps de pose). Le compromis
e´voque´ dans la section 3.2.1 entre nombre de projections et nettete´ de l’image re´side dans
le fait qu’a` vitesse angulaire e´gale, plus on se place loin de l’axe de rotation, plus les
e´le´ments pre´sents se de´placent vite. Dans notre cas, la re´gion centrale est nette mais la
pe´riphe´rie de l’e´chantillon est le´ge`rement de´grade´e.
Pour pouvoir seuiller proprement, il est souvent utile de lisser le profil des niveaux de
gris. Pour cela on peut utiliser un filtre ge´ne´ralement me´dian en 3D. Cela permet d’e´vincer
tous les pixels dont la valeur est marginale par rapport a` celles des voisins imme´diats. Ce
filtre est efficace mais diminue la nettete´ des images, il est donc a` utiliser avec pre´caution.
Isoler les phases en pre´sence graˆce au seuillage des images est un proce´de´ qui va nous
permettre d’e´tudier se´lectivement les pores, le liquide, ou le solide. Cela me`ne a` l’obtention
de donne´es qualitatives et quantitatives.
Figure 3.8 – Traitement des projections jusqu’a` l’image binarise´e
D’un point de vue qualitatif il est possible d’observer la morphologie des pores, un
enrichissement en liquide ou autres aperc¸us globaux de l’e´volution de la microstructure de
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l’e´chantillon. D’un autre cote´ il est possible de quantifier la taille des canaux de liquide,
ainsi que la fraction volumique qu’ils occupent. De meˆme nous pouvons quantifier la taille
des pores, leur nombre et la fraction volumique qu’ils occupent. Les donne´es ont e´te´
extraites des images par le logiciel ImageJ pour lequel nous avons spe´cifiquement adapte´
et cre´e´ des plugins et des macros qui sont de´crits en annexe 1.
Bilan partiel
Nous avons pre´sente´ dans cette section le principe de la microtomographie synchrotron
et les contraintes techniques que ce proce´de´ d’imagerie implique. Nous avons de plus de´crit
le dispositif utilise´ pour re´aliser des essais de traction in situ a` l’e´tat semi solide ainsi que
le mate´riau e´tudie´ et la ge´ome´trie des e´chantillons observe´s.
Cette section nous a e´galement permis de pre´senter les e´tapes pre´liminaires a` l’ex-
ploitation des essais. L’extraction des donne´es contenues dans ces volumes binarise´s est
une e´tape importante du traitement de l’image, particulie`rement si l’on veut obtenir des
donne´es quantitatives, auquel cas une grande pre´cision est ne´cessaire dans le seuillage des
diffe´rentes phases. La taille des canaux de liquide, les fractions volumiques de liquide et
de solide, le nombre de pores, ainsi que le volume des plus grand pores sont des grandeurs
que nous avons choisies de suivre au cours des essais. La section suivante sera consacre´e a`
la pre´sentation et l’analyse des re´sultats obtenus.
3.4 Pre´sentation et analyse des re´sultats
Dans ce chapitre nous allons pre´senter les re´sultats obtenus a` partir de volumes de
tomographie in situ discontinue. L’exploitation de ces volumes nous a permis d’extraire
des courbes traduisant quantitativement l’e´volution des fractions de liquide et de pores.
Nous nous sommes e´galement inte´resse´s a` l’e´volution de la morphologie des porosite´s, a`
savoir si l’augmentation de la fraction de pores se produit principalement par germination
ou par propagation.
Nous pre´senterons dans un premier temps les re´sultats relatifs a` un essai en conditions
isothermes, puis ceux obtenus au moyen d’un essai en conditions de solidification. Ces
deux essais ont e´te´ re´alise´s sur un alliage Al-8pds.%Cu. Une discussion sera ouverte a`
la fin de ce chapitre afin de comparer les diffe´rences de modes de fissuration observe´s
dans le cas de la traction en conditions isothermes ou de solidification. Des expe´riences du
meˆme type que celles pre´sente´es ici ont e´te´ publie´es par Terzi et al. [Terzi et al., 2009b]
dans des conditions isothermes. Nous avons tente´ des les reproduire dans des conditions
de solidifications a` partir d’une structure de refusion. Les changement de microstructure
e´tant particulie`rement rapides lors d’une de´formation en solidification, ce type d’essai est
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plus complexe a` mettre en œuvre qu’en conditions isothermes.
Dans ce chapitre, les grandeurs indice´es ”ti” seront relatives a` l’essai de traction en
conditions isothermes, et ”ts” en conditions de solidification. Les conditions expe´rimentales
pour ces essais sont rappele´es sur la figure 3.9.
Essai ti ts
Optiques (µm) 1.4 1.4
Binning oui (2x2) oui (2x2)
Champ de vue 512x512 512x512
Temps de scan 13 s 13 s
Temps entre scans 32 s 32 s
Tempe´rature de de´but d’essai ≃ 555 C˚ ≃ 555 C˚
Nombre de projections 600 600
Vitesse de traverse µm.s−1 0.25 0.25
Vitesse de refroidissement - 0.25 C˚.min−1
Figure 3.9 – Conditions expe´rimentales pour les deux types d’essais
Dans ce chapitre nous parlerons de voxel (volume element) plutoˆt que de pixel lorsque
l’on parlera de volumes.
3.4.1 Conditions isothermes
Nous avons vu dans le chapitre pre´ce´dent qu’il est possible d’isoler les phases en
pre´sence graˆce au seuillage des images. Avec ce proce´de´, nous pouvons e´tudier se´lectivement
les pores, le liquide, ou le solide. L’essai en conditions isothermes pre´sente une disconti-
nuite´ temporelle dans l’exploitation des volumes qui est due a` la mauvaise qualite´ de
certains scans. Le temps t0 = 656 s correspond au de´but d’une se´rie de scans conse´cutifs
et sera indique´ par un segment vertical en pointille´s sur les courbes de suivi temporel d’une
grandeur.
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Figure 3.10 – Evolution de la microstructure de l’e´chantillon au cours de l’essai
De manie`re qualitative, on observe un enrichissement en liquide dans la zone ou` la
fissuration va se produire (figure 3.10), nous avons donc choisi de commencer notre e´tude
par la quantification de ce phe´nome`ne. Dans ce cas d’essai en conditions isothermes, nous
pouvons noter que l’enrichissement en liquide est progressif. Des pores germent dans les
poches de liquides qui se sont forme´es lors de la de´formation, ce qui est en accord avec les
expe´riences de Terzi [Terzi et al., 2009b]. La zone de fissuration est e´tendue en hauteur et
nous pouvons noter ici qu’a` 26 min 24 s, soit 7 minutes apre`s la formation des premiers
pores, la rupture de l’e´chantillon n’est pas constate´e. Nous allons maintenant pre´senter les
re´sultat obtenus sur les images segmente´es.
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3.4.1.1 Fraction volumique de liquide
La premie`re e´tape est de quantifier la fraction volumique de liquide au cours du temps.
Pour cela nous utilisons les scans avec uniquement le liquide seuille´ pour calculer le nombre
de voxels blancs a` l’inte´rieur du volume de´fini, soit un cylindre a` base elliptique de di-
mensions connues (voir figure 3.11) que l’on appellera volume e´chantillonne´. Ce nombre
est rapporte´ au nombre de voxels total du volume e´chantillonne´. La courbe obtenue est
pre´sente´e sur la figure 3.12.
Figure 3.11 – Dimensions de la section du volume e´chantillonne´ pour l’essai en conditions iso-
thermes
La fraction volumique de liquide est au de´part tre`s infe´rieure celle d’e´quilibre qui est
de fLeq = 0.119. Ceci peut s’expliquer par le fait que la tempe´rature lue au thermocouple
n’est pas ne´cessairement celle au sein de la zone utile car la mesure est re´alise´e a` quelques
millime`tres du volume image´. De plus le liquide est majoritairement distribue´ en films
minces en de´but d’essai, qui sont pour la plupart invisibles sur les images en raison de leur
faible e´paisseur et de la re´solution insuffisante. En effet, la came´ra est utilise´e en mode
FTM en binning (optique 1.4*2=2.8 µm), et donc la re´solution est de 5.6 µm, ce qui est
bien supe´rieur a` l’e´paisseur de la plupart des films liquides en de´but d’essai (environ 3.5
µm d’e´paisseur au maximum [Fallet et al., 2006]).
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Figure 3.12 – Evolution de la fraction volumique de liquide en fonction du temps lors de l’essai
en conditions isothermes, la bande gris montre l’erreur sur la fraction d’e´quilibre a` ±1˚ C
De plus le seuillage entraine toujours une perte d’information que l’on essaie de mi-
nimiser. Cette fraction augmente au cours du temps et de´passe largement la fraction de
liquide d’e´quilibre. Cela peut s’expliquer par le fait que nous ne voyons qu’une partie de
l’e´chantillon. En effet, le liquide peut aﬄuer de l’exte´rieur du volume e´chantillonne´, ce qui
accroit la fraction de liquide totale calcule´e. De plus, l’enrichissement en liquide entraine
un e´paississement des films de liquide. La re´solution spatiale de 5.6 µm ne permet pas
l’observation des films les plus fins en de´but d’essai, cependant l’enrichissement en liquide
permet de les prendre en compte lorsque leur taille est suffisante.
Pour cela nous avons calcule´ la fraction de liquide dans chaque tranche perpendiculaire
a` la direction de traction et l’avons reporte´e sur un graphique. La figure 3.13 montre
l’e´volution du profil de la fraction de liquide au sein du volume e´chantillonne´ en fonction
du temps. Le bas du volume e´chantillonne´ correspond a` la couche n˚ 0. Chaque couche fait
2.8 µm d’e´paisseur.
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(a) t=0 s
(b) t=15 min 44 s (944 s)
(c) t=26 min 24 s(1584 s)
Figure 3.13 – Evolution du profil de fraction de liquide en trois moments de l’essai. La droite
verticale repre´sente la fraction de liquide a` l’e´quilibre
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Ces courbes mettent en e´vidence trois pics de fraction de liquide qui se dessinent a`
t=15 min 44 s (944 s) (figure 3.13(b)). Ces pics sont distants d’une longueur e´quivalente
a` la taille des grains solides. En fin d’essai, la fraction de liquide est nettement supe´rieure
a` celle d’e´quilibre dans le centre du volume e´chantillonne´, comme nous l’avons observe´
sur la figure 3.10. Ces re´sultats sont en accord avec ceux observe´s par Terzi [Terzi et al.,
2009b] qui avait quantifie´ un enrichissement local dans des couches se´lectionne´es.
L’enrichissement en liquide est donc un phe´nome`ne visible et quantifiable. Outre ce fait,
nous pouvons nous inte´resser a` la taille des canaux de liquide durant l’essai. Puisque l’ap-
parition de pores est souvent relie´e a` un manque d’alimentation en liquide, il est inte´ressant
de quantifier la distribution de tailles des canaux liquides qui gouvernent l’e´coulement. La
re´solution de 5.6 µm (came´ra en mode FTM taille de pixel de 2.8 µm en mode binning)
utilise´e est bien supe´rieure a` la taille des canaux de liquide e´troits, ce qui engendre une
impre´cision dans la quantification des distribution dans les faibles diame`tres de canaux.
3.4.1.2 Taille des canaux de liquide
Le volume e´chantillonne´ pour l’essai en conditions isothermes a pour dimensions 969x882
x924 µm3. Pour de´finir une taille de canal nous utilisons un plugin de granulome´trie 3D
dont le fonctionnement est explique´ dans l’annexe 1. La taille d’e´le´ments dont nous al-
lons parler dans la suite du manuscrit peut eˆtre de´finie comme l’illustre la figure 3.14.
Cette description ne rends pas compte du processus de granulome´trie mais donne une
signification physique aux valeurs pre´sente´es.
Figure 3.14 – Illustration de la de´finition de la taille des e´le´ments de granulome´trie 3D
Les donne´es issues de ce traitement son trace´es sur la figure 3.15. Les courbes montrent
deux distributions stables de tailles de canaux pendant l’essai ainsi qu’une rapide transition
entre ces deux intervalles de temps. En effet nous avons constate´ que les distributions de
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tailles varient peu pendant certaines pe´riodes de l’essai, que nous appellerons ”stades”
dans la suite du manuscrit. Au de´but de l’essai, les canaux ont une distribution de tailles
e´troite et stable, puis il y a une pe´riode de transition vers une autre distribution de tailles
stable au cours de l’essai (figure 3.15).
Nous avons effectue´ une de´convolution en trois pics de ces courbes afin de suivre
la position de chacun (figure 3.16). Cela nous permet d’eˆtre plus pre´cis sur les tailles
d’e´le´ments indique´es. Ainsi, le premier stade stable est de´fini entre 0 s et 6 min 40 s (400
s). Deux tailles de canaux privile´gie´es se distinguent alors a` 5.6 et 11.2 µm. Le premier pic
est une conse´quence de notre faible re´solution car il est probable qu’il y ait des canaux plus
petits dans notre volume. Le second quant a` lui est probablement justifie´ par la pre´sence
de poches de liquide aux joints triples, ainsi que des canaux qui sont de´ja` conse´quents.
Figure 3.15 – Evolution de la taille des canaux de liquide au cours du temps lors de l’essai en
conditions isothermes
Un troisie`me pic de faible intensite´ est e´galement pre´sent a` 14 µm et peut aussi
s’expliquer par la pre´sence de poches de liquide aux joints triples. La localisation de
la de´formation n’est alors pas tre`s prononce´e et les films de liquide jusqu’alors invisibles
peuvent eˆtre observables, ce qui fait augmenter la fre´quence volumique des petits e´le´ments.
Lorsque l’enrichissement en liquide duˆ a` la localisation de la de´formation intervient, une
transition entre le premier et le second stade commence. Cette transition traduit un enri-
chissement local en liquide.
Le second stade est atteint a` 12 min 32 s (752 s) et se maintient jusqu’a` la fin de
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l’essai (1676 s). La taille des canaux est stabilise´e et l’on observe trois pics a` 6, 13, et
a` 30 µm de´notant une le´ge`re pre´dominance de cette taille de canal qui se justifie par
l’enrichissement en liquide que nous avons pu observer pre´ce´demment. Les pics sont plus
larges qu’a` l’e´tat initial, traduisant une distribution de tailles de canaux plus e´tendue. De
plus, l’importante largeur du troisie`me pic montre que les grand canaux n’ont pas de taille
pre´ponde´rante lors de la de´formation.
Figure 3.16 – De´convolution de la courbe de granulome´trie en trois pics distincts a` t=4 min (240
s)
Afin d’avoir une ide´e sur l’e´volution de la taille des plus grands canaux, la position du
troisie`me pic a e´te´ trace´e en fonction du temps. La figure 3.17 montre donc l’e´volution
de ce pic qui correspond aux plus grandes e´paisseurs de films. Nous voyons sur ce graphe
que la taille des plus grands canaux reste a priori constante jusqu’a` 10 min 56 s (656 s),
puis augmente jusqu’au de´but de la fissuration. La formation de pores stabilise la taille
des canaux de liquide, ce qui est cohe´rent puisque la germination intervient dans les zone
de fortes de´formations locales. Lorsque les pores ne se propagent ou ne germent plus, la
taille des canaux de liquide augmente a` nouveau a` partir de 17 min 20 s (1040 s), puis des
pores se forment a` nouveau a` 18 min 56 s (1136 s)et la taille des canaux stagnent jusqu’a`
la fin de l’essai. Cela pourrait s’expliquer par le fait que le liquide qui se trouvait en lieu
et place de la porosite´ nouvellement forme´e a e´te´ e´vacue´ vers d’autre zones de localisation
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de de´formation, comme nous le verrons dans la section 2.3.
Figure 3.17 – Evolution de la position du troisie`me pic de granulome´trie en fonction du temps
3.4.1.3 Fraction volumique de pores
La de´termination de la fraction volumique de pores suit le meˆme principe que pour
le liquide, la diffe´rence e´tant que l’on utilise des volumes dans lesquels seuls les pores
sont seuille´s. Afin d’oˆter la plupart des entite´s ge´ne´re´es par du bruit ou du contraste
de phase, nous avons rejete´ toute porosite´ dont la taille est infe´rieure a` 100 voxels. La
fraction volumique de pores contenue dans le volume e´chantillonne´ varie au cours du
temps, comme le montre la figure 3.18. La fraction volumique de pores reste stable et
proche de 0 jusqu’a` la formation des premiers pores a` 14 min 40 s (880 s), puis augmente
jusqu’a` la fin de l’essai. En effet on peut observer des ruptures de pente correspondant a`
la germination d’un pore ou a` une propagation soudaine. Des visualisations 3D ont e´te´
re´alise´es pour mieux observer l’apparition des pores en suivant cette courbe ponctue´e de
lettres se re´fe´rant aux images correspondantes de la figure 3.19. Dans le cas isotherme, on
observe une germination limite´e de pores et l’on voit leur volume augmenter tout au long
de l’essai selon un re´seau qui apparait connecte´ sur les images en 3D.
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Figure 3.18 – Evolution de la fraction volumique de pores au cours de l’essai. Les lettres re´fe`rent
aux images 3D de la figure 3.19
La propagation des porosite´s semble donc se faire pre´fe´rentiellement par croissance
et coalescence. En effet, le fait qu’un scan dure 13 s et que deux scans conse´cutifs se
fassent a` 32 s d’intervalle nous empeˆche d’avoir une certitude quant au me´canisme re´el de
propagation des porosite´s : une croissance peut aussi eˆtre une germination suivie d’une
coalescence locale rapide. De la meˆme manie`re que nous l’avons fait pour le liquide, il
est possible de voir le profil de fraction volumique de pores dans la hauteur du volume
e´chantillonne´. Ce profil est trace´ sur la figure 3.20. On peut noter l’apparition de pics
correspondant a` des coupes de fortes fractions de pores. Il est possible d’e´tablir un lien
entre les pics de fraction de liquide (figure 3.13) et ceux de la fraction de pores : ils se
situent dans les meˆmes zones. Cela confirme que les films e´pais de liquide sont propices a`
la formation de pores. Nous allons maintenant nous inte´resser a` l’e´volution du nombre de
pores pre´sents dans le volume afin de voir si la fissuration se fait plutoˆt par croissance de
pores existant, par germination, ou par coalescence.
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(a) t=10 min 56 s (656 s) (b) t=14 min 8 s (848 s)
(c) t=14 min 40 s (880 s) (d) t=15 min 44 s (944 s)
(e) t=19 min 28 s (1168 s) (f) t=25 min 20 s (1520 s)
Figure 3.19 – Visualisation 3D des pores a` diffe´rents temps de l’essai. Le solide et le liquide sont
ici transparents
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(a) t=0 s
(b) t=15 min 44 s (944 s)
(c) t=26 min 24 s (1584 s)
Figure 3.20 – Evolution du profil de fraction volumique de pores au cours de l’essai ti
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3.4.1.4 Nombre relatif de pores par mm3
Calculer le nombre de pores par unite´ de volume donne une information sur le me´canisme
de fissuration a` chaud. En effet si le nombre de pore ne fait qu’augmenter, alors la fissura-
tion se fait principalement par germination de pores, alors que si le nombre reste stable,
alors cela se fait par propagation des pores existants. Il se peut par ailleurs que le nombre
de pores diminue, auquel cas cela signifie que le me´canisme pre´ponde´rant est la coalescence
de pores voisins. Une re´serve est a` mettre sur les de´duction concernant la propagation ou
la coalescence car le temps entre deux scans est trop important pour pouvoir affirmer avec
certitude qu’un agrandissement de pore ne re´sulte pas d’une coalescence rapide d’un pore
existant avec un pore forme´ a` son voisinage. La figure 3.21 montre l’e´volution du nombre




avec n0 le nombre de pores initial et Vech le volume e´chantillonne´ - est trace´ en fonction
du temps. Nous pouvons observer sur ce graphe que l’e´volution de N pre´sente beaucoup
d’oscillations. Nous avons cherche´ a` comprendre leur pre´sence et mettre en e´vidence les
phe´nome`nes de coalescence et de germination des pores.
Figure 3.21 – Evolution du nombre de pores par mm3 au cours du temps pour un essai de traction
en conditions isothermes sur un alliage Al-8pds.%Cu.
Sur la figure 3.21, les points en triangle indiquent que de nouveaux pores ont germe´, les
marques rondes quant a` elles indiquent que de la coalescence a` e´te´ observe´e. La propagation
des pores pouvant re´sulter des me´canismes de germination/coalescence ou de croissance,
nous n’avons pas mis en e´vidence les scans ou ce phe´nome`ne se produit. Des augmentations
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de N alors qu’il y a eu coalescence sont par ailleurs visibles. Cela est duˆ a` la pre´sence d’un
bruit, duˆ aux modifications dans la microstructure de l’e´chantillon, dont la pre´sence n’est
pas constante venant s’ajouter aux arte´facts de reconstruction des volumes lorsqu’un pore
germe au cours d’un scan. En effet, lorsqu’un pore apparait au cours d’une acquisition,
l’image est floue et bruite´e localement, entrainant apre`s traitement un nuage de voxel
assimile´s a` des petits pores dont la plupart est interconnecte´e. Sur le scan suivant la
formation du pore, son contour est bien de´fini et peut donc eˆtre seuille´ proprement. La
figure 3.22 met en e´vidence l’arte´fact de traitement cause´ par la formation d’un pore au
cours de la prise d’images.
(a) t=15 min 44 s (944 s)
(b) t=16 min 16 s (976 s)
Figure 3.22 – Artefact de traitement d’image duˆ a` l’apparition d’un pore en cours de scan : (a)
nuage de pores en lieu et place d’un pore , et (b) pore aux contours de´finis (scans conse´cutifs)
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D’autre part, il peut se produire un phe´nome`ne de remplissage du pore nouvellement
forme´ par du liquide. La formation d’un pore entraine une de´pression que le liquide envi-
ronnant est susceptible de combler. Cependant si le volume de liquide apporte´ n’est pas
suffisant pour alimenter tous les espaces intergranulaires environnants, un pore s’ouvre
a` proximite´ de celui qui vient d’eˆtre comble´ (voir figure 3.23) mais ce me´canisme reste
toutefois tre`s limite´. Ce re´sultat obtenu en conditions isothermes est en accord avec les
observations re´alise´es par Terzi et al. sur le remplissage par du liquide de porosite´s exis-
tantes [Terzi et al., 2010a].
(a) t=13 min 4 s (784 s)
(b) t=16 min 16 s (976 s)
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(c) t=17 min 20 s (1040 s)
(d) t=17 min 52 s (1072 s)
(e) t=18 min 24 s (1104 s)
Figure 3.23 – Me´canisme de remplissage provisoire d’un pore par du liquide. La figure montre
ainsi une germination et une propagation suivies par une coalescence de deux pores. Images en
couleurs : le solide est occulte´, le liquide est en vert et les pores en rouges. Sur les images en niveau
de gris : du plus clair au plus fonce´ : liquide, solide, et pores.
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3.4.1.5 Indice de coalescence
Afin d’isoler une tendance de propagation de fissure par coalescence ou croissance des




du temps (figure 3.24). Vmax repre´sente le volume maximum d’un pore, et Vtotpores est
le volume total de pores dans le volume e´chantillonne´. On peut observer sur cette figure
un pic e´troit a` 976 s. L’augmentation de Qti pour les deux plus grands pores traduit
une croissance des porosite´s existantes. La diminution qui suit est due a` la germination
de quelques pores inde´pendants de grandes tailles ou a` la croissance d’un ou plusieurs
pores. Le palier qui suit ce pic s’explique par une germination quasi inexistante, et par
la croissance mode´re´e de tous les pores pre´sents. Le pic qui suit ce palier est cause´ par
la coalescence des deux grands plus pores entre eux comme le sugge`re la diminution de
Qti du second plus grand pore, et de quelques autres plus petits. La baisse de l’indice de
coalescence qui suit cette importante augmentation est explique´e par la coalescence de
plusieurs autres porosite´s dont le volume total reste infe´rieur a` celui du plus grand pore.
On observe par ailleurs une germination mode´re´e a` ce moment. A la fin de l’essai, le plus
grand pore occupe 80% du volume total des pores dans le volume e´chantillonne´, traduisant
ainsi la coalescence d’un ou plusieurs des grands pores forme´s auparavant.
Figure 3.24 – Evolution de Qti en fonction du temps lors d’un essai de traction en conditions
isothermes sur un alliage Al-8pds.%Cu
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Morphologie des pores
Nous avons vu que la fraction volumique de pores augmente de manie`re quasi line´aire
de`s la formation des premiers pores jusqu’a` la fin de l’essai, alors que le nombre de pores
reste relativement constant. Cela montre une tendance a` la propagation et a` la coalescence
des pores plutoˆt qu’a` la germination, ce qui est confirme´ par la courbe de l’indice de coales-
cence. La fissuration a` chaud en conditions isotherme se fait donc tre`s majoritairement par
propagation de quelques pores et par coalescence rapide des pores nouvellement forme´s.
Nous pouvons appuyer ces observations par une courbe de granulome´trie obtenue sur les
porosite´s (figure 3.26). En effet la distribution de tailles de pores est au de´but nettement
de´coupe´e en deux tailles majoritaires de 5.6 et 25 µm. Le pic a` 5.6 µm peut s’expliquer
par le fait que les pores ne sont pas sphe´riques, et donc les e´le´ments de cette taille peuvent
avoir leur place dans une partie e´troite de ces porosite´s. D’autre part, il caracte´rise aussi
les plus petits pores ainsi que le bruit issu de diverses sources qui n’a pas pu eˆtre corrige´.
Enfin, il existe probablement un arte´fact de traitement d’image contribuant a` l’importance
du pic a` 5.6 µm, valeur de notre re´solution spatiale.
Cette re´partition change au cours de l’essai et la distribution en fin d’essai est tre`s
e´tendue avec un maximum en fre´quence volumique a` 60 µm. La taille maximale d’e´le´ment
est de 150 µm. Cela traduit la pre´sence de grande cavite´s, comme attendu au vu des
re´sultats obtenus avec la granulome´trie 3D sur la phase liquide.
Ce chapitre nous a e´galement montre´ que la fissuration lors d’un essai de traction en
conditions isothermes est un phe´nome`ne peu localise´, pre´sentant un fort enrichissement
en liquide et des pores qui croissent et coalescent. Nous avons suivi quelques pores au
sein de la zone de rupture afin de quantifier et mieux observer la fissuration lorsque les
premiers pores germent. Nous avons isole´ les pores pre´sents en tout de´but de fissuration
afin de mieux les visualiser. La figure 3.25 met en e´vidence les phe´nome`nes de croissance
et coalescence par l’observation des pores forme´s au cours de la pe´riode e´chantillonne´e.
Les pores pre´sents suivent tous un sche´ma apparent de propagation par croissance puis
coalescence, ce qui est en accord avec les courbes pre´ce´demment pre´sente´es. Les entite´s
colore´es en jaune sur les deux premie`res images sont en fait un seul pore, cependant le
de´coupage effectue´ ne permet pas de le voir car il est principalement situe´ a` l’exte´rieur de
la ROI.
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(a) 14 min 40 s (880 s) (b) 15 min 12 s (912 s)
(c) 15 min 44 s (944 s) (d) 16 min 16 s (976 s)
(e) 16 min 48 s (1008 s)
Figure 3.25 – Illustration de l’e´volution des pores en CI : chaque pore inde´pendant est colore´
diffe´remment. Le volume observe´ est le volume e´chantillonne´ e´tudie´ que l’on a re´duit a` 150 couches
en hauteur, et qui comprend une grande partie de la zone de fissuration
La figure 3.27 montre l’e´volution du volume de ces 4 pores au tout de´but de la fissu-
ration entre t=14 min 40 s et t=16 min 48 s. Les points qui se confondent traduisent une
coalescence des pores concerne´s. La courbe met en e´vidence des augmentations brutales
des volumes de porosite´s, montrant ainsi que la croissance se fait de manie`re soudaine, ou
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tout au moins tre`s rapidement. Nous pouvons d’autre part affirmer que notre microstruc-
ture e´volue beaucoup lors de l’essai en conditions isothermes, ce qui est en accord avec les
re´sultats de Terzi et al. [Terzi et al., 2010]. La quantification de la vitesse de croissance
n’est pas possible au vu de la re´solution temporelle de 32 s.
Figure 3.26 – Courbe de granulome´trie 3D sur les pores lors de l’essai ti. Le stade 1 correspond
a` l’intervalle de temps [0 s ; 6 min 40 s] et le stade 2 [12 min 32 s ; 20 min]
Figure 3.27 – Evolution du volume de 4 pores au de´but de la fissuration en conditions isothermes
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Le volume important des pores inde´pendants n’est pas surprenant au vu du fort en-
richissement en liquide. Nous pouvons cependant discuter le fait que ces pores de grands
volumes ne suffisent pas a` entraˆıner la rupture totale de l’e´chantillon. En effet, nous avons
quantifie´ la hauteur des boˆıtes contenant chacun des pores (boite englobante) afin de
montrer que leur dimension suivant la direction de traction est importante. La figure 3.28
illustre l’e´volution de ces dimensions durant la pe´riode e´chantillonne´e.
Figure 3.28 – Evolution de la dimension des boites englobantes des pores durant la pe´riode
e´chantillonne´e
Prenons pour exemple le dernier point du pore B : le volume est alors de 2.8.105 voxel,
et la dimension de la boite englobante suivant z (direction de traction) est de 210 px soit
588 µm, et respectivement de 97 et 156 px (soit 272 et 437 µm) dans les directions x et
y. On peut donc noter que les pores forme´s en conditions isothermes ont tendance a` eˆtre
e´tire´s selon la direction de traction, ce qui est attendu au vu de l’enrichissement en liquide
observe´ pre´ce´demment.
3.4.2 Conditions de solidification
Nous suivrons dans cette section le meˆme cheminement que celui que nous avons vu
pour les conditions isothermes. L’e´volution de la microstructure peut eˆtre suivie qualita-
tivement sur la figure 3.29. On peut observer sur cette figure un le´ger enrichissement en
liquide qui entraine une fracture localise´e de l’e´chantillon.
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Figure 3.29 – Evolution de la microstructure de l’e´chantillon au cours de l’essai en conditions de
solidification
Nous voyons sur la premie`re image que l’e´chantillon est encore solide. Nous ne pouvons
donc pas conside´rer que l’essai commence a` ce moment. Le de´but de l’essai me´canique en
conditions de solidification correspond au moment ou` l’e´tat semi solide est atteint et que la
de´formation de l’e´chantillon est impose´e. La validation de l’e´tat paˆteux de l’e´chantillon se
fait visuellement a` 5 min 20 s (320 s), et le de´but de la mise en de´formation est de´termine´ au
moyen d’un logiciel de corre´lation 3D mis au point par le laboratoire Navier. La figure 3.30
montre l’e´volution du de´placement moyen des 60 couches les plus hautes de l’e´chantillon
(ou` le de´placement est impose´). L’inflexion de la courbe nous montre que la de´formation
est impose´e a` partir de 2 min 8 s (128 s) apre`s le passage a` l’e´tat semi solide (correspondant
au 0 sur le graphe) soit a` t=7 min 28 s (448 s). Nous prendrons cette re´fe´rence comme
temps de de´part pour notre essai dans la suite du manuscrit.
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Figure 3.30 – De´placement vertical des 60 plus hautes tranches des volumes acquis lors de l’essai
en ts, apre`s passage a` l’e´tat semi solide
3.4.2.1 Fraction volumique de liquide
La fraction volumique de liquide est toujours rapporte´e au volume e´chantillonne´ dont




µm3. La courbe obtenue est pre´sente´e sur la figure 3.32.
Figure 3.31 – Dimensions de la section du volume e´chantillonne´ pour l’essai en conditions de
solidification
On observe sur cette courbe une le´ge`re augmentation de la fraction volumique de li-
quide suivi d’un pic et d’une diminution progressive en fin d’essai. Le pic re´sulte d’un
enrichissement en liquide que l’on peut observer sur la figure 3.33, et la figure 3.32 montre
que la fraction de liquide de´croit fortement apre`s le pic, ce qui est attendu apre`s la fis-
suration car il n’y a plus d’enrichissement en liquide et que la fraction de pore augmente
significativement.
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Figure 3.32 – Evolution de la fraction de liquide totale en fonction du temps lors de l’essai en
conditions de solidification la droite repre´sentant la fraction d’e´quilibre au cours de l’essai est en
pointille´s. T˙ = 0.25 C˚.min−1
(a) 4 min 16 s (256 s) (b) 4 min 48 s (288 s) (c) 5 min 20 s (320 s)
Figure 3.33 – Coupes 2D contenant l’axe de rotation de l’e´chantillon en trois instants de l’essai
en cours de solidification. Un enrichissement en liquide est visible entre les deux traits noirs
Pour mettre en valeur la localisation de l’enrichissement en liquide pressenti, le profil
de fraction de liquide est trace´ en trois instants de l’essai. Etant donne´ que l’on a effectue´
un maintien a` tempe´rature d’essai avant de lancer les acquisitions de tomographie, nous
partons du principe que la fraction de volumique de liquide au de´part devrait eˆtre celle a`
l’e´quilibre. Lors du refroidissement, nous conside´rons que nous restons dans les conditions
d’e´quilibre au vu de la vitesse de solidification de T˙ = 0.25 C˚.min−1.
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(a) t=0 s
(b) t=2 min 40 s (160 s)
(c) t=4 min 48 s (288 s)
Figure 3.34 – Evolution du profil de fraction de liquide en trois moments de l’essai ts. La droite
verticale repre´sente la fraction de liquide (a) a` l’e´quilibre a` 555 C˚, (b) a` 554.3 C˚ et (c) a` 553.8
C˚
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Le profil de fraction de liquide est relativement plat au tout de´but de l’essai, puis il se
forme trois pics peu prononce´s juste avant la formation des premiers pores. Ces pics sont
plus pre´sents apre`s les premie`res germinations de pores visibles puis se fondent dans un
enrichissement en liquide du haut de l’e´chantillon en fin d’essai.
3.4.2.2 Taille des canaux de liquide
L’observation qualitative de la figure 3.29 nous montre que les canaux de liquide ne
pre´sentent pas de changement de taille notable avant l’apparition des pores. Cela peut se
ve´rifier en portant notre attention sur la figure 3.35.
Figure 3.35 – Evolution de la taille des canaux de liquide au cours du temps lors de l’essai ts
Dans ce cas d’essai en conditions de solidification, les canaux de liquide pre´sentent un
stade stable pre´ce´de´ et suivi de deux transitions. La premie`re transition lors de laquelle
la courbe de distribution change de forme jusqu’a` 2 min 8 s est visible en de´but d’essai.
Cette premie`re transition est suivie d’un stade stable jusqu’a` 12 min 48 s. Une seconde
transition est mise en e´vidence en fin d’essai. On peut ainsi distinguer deux tailles de
canaux privile´gie´es lors du stade stable a` 6 et 12 µm, re´sultant de la pre´sence de liquide
sous forme de films intergranulaires et de poches aux joints triples. La premie`re transition
traduit les aﬄux de liquide permettant l’observation de films jusqu’alors invisibles. Lors de
cette transition, on peut remarquer que les tailles d’e´le´ments restent faibles, corroborant
ainsi les de´duction faites au vu des grandeurs e´tudie´es pre´ce´demment. La seconde transi-
tion re´sulte de la rupture de l’e´chantillon, pendant laquelle les tailles de canaux tendent
vers les faibles valeurs. Le phe´nome`ne d’enrichissement local de liquide en conditions de
solidification est donc peu visible, aussi bien qualitativement que quantitativement, mais
est bien pre´sent au sein de canaux de liquide de tailles moindres que ceux existants dans le
cas isotherme. La distribution des tailles de canaux met en e´vidence leur faible taille, mais
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aussi la faible accommodation des de´formations par un aﬄux de liquide qui est ici tre`s
faible. Nous allons voir quelles conse´quences ont ces caracte´ristiques de la phase liquide
en nous inte´ressant a` la formation des pores lors de l’essai, comme nous l’avons fait dans
le cas des conditions isothermes.
3.4.2.3 Fraction volumique de pores
Au vu de la figure 3.29, nous pouvons pre´voir une e´volution brutale de la fraction
volumique de pores. Cette fraction est e´value´e pour un volume e´chantillonne´ faisant 210
px (soit 588 µm) de hauteur. Cette restriction a pour cause le bruit trop pre´sent dans
la partie basse des volumes pour permettre le traitement de ces couches. La figure 3.36
pre´sente la fraction volumique de pores en fonction du temps. Nous pouvons remarquer
qu’entre les points (a) et (c) une le´ge`re augmentation est visible. La formation de pores
e´pars et inde´pendants de faibles dimensions est donc prise en conside´ration. La ruine du
mate´riau que l’on a pu observer sur la figure 3.29 se produit entre les points (c) et (d).
L’augmentation soudaine de la fraction volumique de pore peut trouver une explication
en e´tudiant le profil de la fraction de pores au cours de l’essai. La figure 3.37 montre
l’e´volution la fraction volumique contenue dans chaque coupe perpendiculaire a` la direction
de traction. Cela constitue un profil sur la hauteur de l’e´chantillon sur lequel on observe
trois pics dans la partie basse, mettant en e´vidence la formation de pores la` ou le liquide
s’est accumule´. En fin d’essai, des pores se forment massivement dans la partie basse de
l’e´chantillon.
Figure 3.36 – Evolution de la fraction volumique de pores au cours de l’essai. Les lettres re´fe`rent
aux images correspondantes de la figure 3.39
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(a) t=0 s
(b) t=5 min 52 s (352 s)
(c) t=13 min 52 s ( 832 s)
Figure 3.37 – Evolution du profil de fraction volumique de pores au cours de l’essai
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3.4.2.4 Nombre relatif de pores par mm3
La figure 3.38 montre l’e´volution du nombre de pores lors de l’essai. Une le´ge`re aug-
mentation des valeurs cause´e par une germination de pores de faible volume est visible
entre 0 et 6 min 24 s (0 et 384 s). On observe une augmentation quasi constante du
nombre de pores, depuis la germination des premiers pores a` 4 min 16 s (256 s) jusqu’a`
la fin de l’essai. Cela peut s’expliquer par la rupture de nombreux films liquides tre`s fins.
La germination durant cette pe´riode est rapide et se re´partit dans le volume, tout en
restant plus concentre´e sur une zone e´troite en hauteur. Bien que les pores dans la zone
de fissuration coalescent rapidement, le nombre de pores par unite´ de volume augmente
car ceux-ci germent dans tout l’e´chantillon. Le bruit ge´ne´re´ par la germination des pores
apporte encore une fois un bruit parasite qui entraine une sure´valuation de N .
Figure 3.38 – Evolution du nombre de pores par mm3 au cours du temps pour un essai de traction
en conditions de solidification sur un alliage Al-8pds.%Cu
Des visualisations 3D ont e´te´ re´alise´es pour mieux observer l’apparition des pores en
suivant cette courbe ponctue´e de lettres se re´fe´rant aux images correspondantes de la figure
3.39. La ROI de´finie pour ces images reprend la section du volume initial et mesure 185
µm de hauteur. L’augmentation de la fraction de pores est donc qualitativement corre´le´e
avec le nombre de pores visibles. Sur ces images 3D on observe une germination de pores
e´pars, puis dans une zone localise´e. Les porosite´s sont inde´pendantes au de´but, puis un
re´seau se cre´e rapidement (entre (c) et (d)) dans la zone de fissuration. Ces images mettant
en e´vidence la localisation de la fissuration, nous avons de´termine´ un N sur la ROI que
nous venons de de´finir (figure 3.40).
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(a) t=0 s (b) t=1 min 36 s (96 s)
(c) t=4 min 48 s (288 s) (d) t=6 min 24 s (384 s)
(e) t=13 min 52 s (832 s)
Figure 3.39 – Visualisation 3D des pores en diffe´rents temps au cours de l’essai. Le solide et le
liquide sont ici transparents
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Figure 3.40 – Evolution de N dans la zone de fissuration au cours de l’essai en conditions de
solidification
3.4.2.5 Indice de coalescence
La figure 3.41 montre l’e´volution du quotient Qts en fonction du temps pour des deux
plus grands pores. Nous pouvons observer sur cette courbe que les valeurs restent quasi
constantes du de´but de l’essai jusqu’a` 4 min 48 s (288 s). A cet instant les deux entite´s
suivies croissent ou bien d’autres pores ont coalesce´ avec elles.
Figure 3.41 – Evolution de Qts en fonction du temps lors d’un essai de traction en conditions de
solidification sur un alliage Al-8pds.%Cu
Nous rappelons encore une fois qu’il est possible que certains pores ayant coalesce´ aient
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germe´ entre deux scans. Alors que Qts augmente jusqu’a` atteindre un palier d’une valeur
de 0.94 a` 7 min 28 s (448 s)pour le plus grand pore, nous observons une augmentation
puis une chute brutale pour le second. Cela s’explique par la coalescence des deux entite´s
(ajoute´e a` la coalescence des autres pores inde´pendants), mettant en e´vidence le fait que
la fissure ne sera forme´e que par une seule porosite´.
Afin de faire une e´tude plus cible´e, nous avons e´galement calcule´ Qts au sein de la ROI
pre´ce´demment de´finie. La figure 3.42 met en e´vidence le fait qu’en de´but d’essai, les pores
sont majoritairement inde´pendant car le plus grand pore occupe environ 18% du volume
total de porosite´s dans la ROI. Une le´ge`re diminution du Qts entre t0 et 3 min 44 s (0
et 224 s) indique la formation de pores inde´pendants des deux plus grandes entite´s. Une
le´ge`re augmentation s’ensuit jusqu’a` 4 min 48 s (288 s), nous informant que la plus grande
porosite´ croˆıt ou que des pores inde´pendants ont coalesce´ avec celle-ci. Le scan suivant
met en e´vidence la formation de nombreux pores inde´pendants des entite´s suivies. Enfin,
une coalescence rapide de la plupart des pores existant entraine une augmentation de Qts
jusqu’a` une valeur de 0.98, ce qui confirme la localisation de la fissuration dans la zone
e´tudie´e. Contrairement au cas isotherme, la fissuration se concentre sur un seul pore.
Figure 3.42 – Evolution de Qts au sein de la zone de fissuration au cours de l’essai
Morphologie des pores en CS
La fissuration a` chaud dans les conditions de solidification intervient brutalement. La
fraction volumique de pores augmente brusquement. Le nombre de pores est en constante
augmentation, ce qui sugge`re que le mate´riau s’endommage dans tout le volume e´chantillonne´,
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bien que la fissure soit localise´e dans une zone tre`s e´troite. La courbe d’indice de coales-
cence met en e´vidence qu’un seul pore occupe presque tout le volume de porosite´ en fin
d’essai. En effectuant une granulome´trie sur les pores on obtient les courbes trace´es sur la
figure 3.43. Deux tailles d’e´le´ments pre´ponde´rantes (5.6 et 20 µm) sont mises en e´vidence
lors des deux stades stables. Le second stade pre´sente cependant une distribution plus
e´tale´e, ajoutant un faible pic a` 50µm. La taille maximale d’e´le´ment est ici de 130 µm, ce
qui met en e´vidence la fait que les pores ont une faible dimension dans la direction de
traction. Nous pouvons donc en de´duire que la fissuration en conditions de solidification
se fait par germination et coalescence de nombreux pores e´pars au sein d’une zone e´troite
en hauteur.
Figure 3.43 – Courbes de granulome´trie 3D sur les pores lors de l’essai en conditions de solidifi-
cation. Stade 1 : de 0 a` 3 min 12 s, stade 2 : de 5 min 20 s a` 12 min 48 s
Nous avons suivi quelques pores au sein de la zone de rupture afin de quantifier et
mieux observer la fissuration lorsque les premiers pores germent. La figure 3.45 montre
l’e´volution des pores suivis a` plusieurs instants de l’essai. Chaque entite´ inde´pendante est
colore´e diffe´remment. La figure 3.44 montre l’e´volution du volume de ces pores au tout
de´but de la fissuration entre t=1 min 4 s (64 s) et t=5 min 20 s (320 s). Les points qui se
confondent traduisent une coalescence des pores concerne´s.
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Figure 3.44 – Evolution du volume des pores au de´but de la fissuration en conditions de solidifi-
cation. Les images correspondant aux points du graphique se trouvent sur la figure 3.45
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(a) t=4 min 16 s (256 s) (b) t=4 min 48 s (288 s)
(c) t=5 min 20 s (320 s) (d) t=5 min 52 s (352 s)
(e) t=6 min 24 s (384 s)
Figure 3.45 – Illustration de l’e´volution des pores en CS : chaque pore inde´pendant est colore´
diffe´remment. Le volume observe´ est le volume e´chantillonne´ initial que l’on a re´duit a` 66 couches
(185 µm) en hauteur et qui contient la quasi totalite´ de la zone de fissuration
Une visualisation 3D de ces pores est propose´e sur la figure 3.45, mettant en e´vidence
les me´canismes de fissuration pour un essai en conditions de solidification dans une ROI
contenant la zone de fissuration. Cette zone de faible hauteur permet de se focaliser sur
la zone critique afin de cerner quel me´canisme de propagation re´git la fissuration a` chaud
en CS. La germination des pores apparaˆıt e´parse et peu importante, et ne se fait pas
uniquement par l’exte´rieur de l’e´chantillon. Ces pores de faibles dimensions ont tendance
a` coalescer tre`s rapidement tout en ayant une faible croissance individuelle. Nous voyons
sur la figure qu’en 5 scans conse´cutifs, soit en 2 min 40 s, un seul pore est pre´sent et cause
la rupture de l’e´chantillon en le traversant de part en part au sein d’une zone e´troite en
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hauteur.
Le volume des porosite´s est assez faible lorsqu’elles n’ont pas encore coalesce´ avec une
porosite´ voisine, cependant la ruine du mate´riau est obtenue rapidement apre`s la forma-
tion des premiers pores. Un faible volume de porosite´s suffit donc a` fissurer totalement
l’e´chantillon, ce qui se confirme au vu de la courbe de hauteur des boites englobantes en
fonction du temps (figure 3.46).
Figure 3.46 – Evolution de la dimension des boites englobantes des pores durant la pe´riode
e´chantillonne´e
Outre la faible hauteur des pores pris individuellement (h ≤ 280 µm), les dimensions
des boites englobantes sont plus homoge`nes. Les pores ont donc tendance a` eˆtre contenus
dans des paralle´le´pipe`des de faibles dimensions. La courbe de la figure 3.46 montre de
grandes valeurs de hauteurs de pores : cela est duˆ a` la coalescence de pores qui ne sont pas
contenus dans les meˆmes couches. Le volume du pore visualise´ en 3D a` 848 s est de 1.09.106
voxel pour des dimensions de boite englobante de 272x888x935 µm respectivement dans
les directions x, y, et z. Les pores n’e´tant pas paralle´le´pipe´diques, les boites englobantes ne
rendent pas force´ment compte de la morphologie des pores. Nous avons suivi l’e´volution
de l’e´paisseur moyenne selon la direction de traction de trois pores au cours de l’essai
(figure 3.47). Les lettres pre´sentes sur le graphe re´fe`rent aux images de la figure 3.48
correspondantes. L’erreur de mesure reporte´e sur le graphe est de ±1.4 µm.
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Figure 3.47 – Evolution de l’e´paisseur de trois pores pre´existant au cours de l’essai
(a) t=0 s (b) t=3 min 44 s (224 s)
(c) t=4 min 48 s (288 s) (d) t=5 min 20 s (320 s)
Figure 3.48 – Evolution de trois pores pre´existants au cours de l’essai
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Les courbes sont interrompues a` partir du moment ou` le pore se propage dans un film
de liquide, coalesce, ou se de´place trop pour correspondre aux observations attendues.
Nous pouvons observer sur ce graphe que l’e´paisseur des pores augmente le´ge`rement de`s
le de´but de l’essai. Nous observons donc une de´formation plastique de la structure solide
avant une e´ventuelle propagation. La valeur de cette de´formation semble de´pendre de la
morphologie du pore, de la re´partition du liquide environnant et de la localisation des
de´formations. Nous pouvons constater que l’e´paisseur du pore A ne varie presque pas,
alors que le pore B (situe´ dans une zone proche de la section minimale de l’e´chantillon)
quant a` lui voit son e´paisseur doubler juste avant sa propagation. Enfin, le pore C, situe´
sur la partie fixe de l’e´chantillon, double e´galement son e´paisseur mais ne se propage pas.
3.5 Discussion
Nous avons pu voir que le comportement d’un mate´riau a` l’e´tat semi solide soumis a`
un effort de traction diffe`re grandement selon que la tempe´rature reste stable ou diminue
lors de l’essai. Nous allons maintenant mettre en e´vidence les diffe´rents me´canismes de
rupture mis en jeu lors de nos deux essais. Pour simplifier la lecture, nous noterons les
conditions isothermes CI et les conditions de solidification CS.
Nous avons pu remarquer dans ce chapitre que la fissuration a` chaud est un phe´nome`ne
local, et que l’on peut l’e´tudier en suivant l’e´volution du milieu semi solide. Dans un
premier temps, l’enrichissement en liquide cause´ par la de´formation he´te´roge`ne de notre
e´chantillon est reconnu comme une zone privile´gie´e pour observer la formation de porosite´s.
Dans le cas de notre essai en CI, l’enrichissement en liquide est tre`s prononce´ (figure 3.10).
Il en re´sulte des canaux et des poches de liquide dont le diame`tre peut atteindre 100 µm.
Ces films ont tendance a` eˆtre perpendiculaires a` la direction de traction, et l’enrichissement
se fait dans une grande partie de la zone utile de l’e´prouvette. Lors de l’essai en CS, nous
avons pu observer une microstructure plus fine (taille de grains∼90 µm) pre´sentant des
grains moins globulaires qu’en CI. L’incertitude sur la tempe´rature exacte de la zone
image´e reste entie`re, ce qui peut expliquer le fait que moins de liquide est visible. Ces
conditions d’essais entrainent un enrichissement en liquide limite´ et tre`s localise´ (figure
3.29). En effet, on voit tre`s rapidement se former des films de liquide perpendiculaires a` la
direction de traction, dans une zone tre`s e´troite verticalement. Dans ce cas-ci, le diame`tre
maximal d’un canal ou d’une poche de liquide est de 40 µm.
Ces donne´es montrant clairement que le roˆle du liquide lors de la de´formation de
nos e´chantillons ne va pas eˆtre le meˆme en CI qu’en CS, nous avons re´alise´ une e´tude
de perme´abilite´ afin d’extraire des valeurs de normes de champs de vitesses locaux dans
notre phase liquide, peu avant et pendant la germination des premiers pores - c’est-a`-dire
entre 14 min 40 s (880 s) et 17 min 52 s (1072 s) pour l’essai en CI et entre 1 min 4 s (64
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s) et 5 min 20 (320 s) pour l’essai en CS. Les crite`res de germination des pores prenant
ge´ne´ralement en compte le manque d’alimentation en liquide au niveau local pour amorcer
une fissure (mode`les de Verne`de-Jarry-Rappaz [Verne`de et al., 2006], Sistaninia [Sistaninia
et al., 2012b] par exemple), nous avons tente´ de valider cette hypothe`se par le calcul sur
une structure re´elle en cours de de´formation. Des calculs de champs de vitesses locaux ont
e´te´ re´alise´s au moyen du logiciel GeoDict sur les volumes e´chantillonne´s de´finis en de´but
de sections 3.4.1 et 3.4.2, en imposant une diffe´rence de pression entre les deux surfaces
fermant le cylindre de´fini △P = 0.02 Pa. Les conditions impose´es sont indique´es dans
l’annexe II. Les fichiers re´sultats permettent d’extraire des valeurs globales de perme´abilite´
et de vitesses. Cependant, ces informations globales n’apportant pas d’e´le´ment pertinents
a` l’e´tude de la fissuration a` chaud, nous ne les pre´senterons pas dans ce manuscrit. Les
re´sultats de champs de vitesse locaux obtenus par l’e´quation de Stokes auront un caracte`re
qualitatif car ceux-ci ne sont ge´ne´re´s que par une diffe´rence de pression impose´e, et non
pas par la de´formation de notre e´chantillon.
Champs de vitesse locaux en CI
La visualisation de l’e´volution de champs de vitesse locaux peut nous amener a` tirer
des conclusions quant a` la limitation de l’apport en liquide dans les zones fortement sol-
licite´es. Sur les figures suivantes, les pores apparaissent en gris, et le solide est occulte´.
Sous chaque image, nous avons place´ l’histogramme des valeurs repre´sente´es. Sur ces histo-
grammes figurent e´galement des droites a` tendance horizontale, indiquant de pourcentage
d’opacite´ des couleurs. Par exemple ici les faibles valeurs de vitesses sont transparentes
pour permettre une lecture sur le volume en globalite´. En effet les vitesses aux parois e´tant
nulles, le fait des les mettre en transparence permet de mieux observer les e´coulements
dans le volume.
Afin d’observer cela plus localement, nous avons re´alise´ des images en de´finissant un
volume plus petit. La figure 3.49 montre comment cette ROI est de´finie. On peut noter en
observant les histogrammes de ces images qu’il y a peu de zones de tre`s grandes vitesses de
fluide. Sur le plan de coupe (A) de´fini sur la figure 3.50, on peut observer une he´te´roge´ne´ite´
des champs de vitesse la poche de liquide : les vitesses sont plus e´leve´es au niveau des
canaux qui alimentent cet amas de fluide a` gauche et a` droite. Ces canaux s’e´largissent
et donc la vitesse du fluide diminue fortement. On observe cependant une chute drastique
de la vitesse du fluide dans le canal d’alimentation droit sur la figure 3.50(b), qui est
imme´diatement suivie par la germination d’un pore (figure 3.50(c)).
140
3.5 Discussion
Figure 3.49 – Illustration de la de´finition d’une ROI dans l’essai en CI afin de mieux observer
des phe´nome`nes locaux. Le volume initial est contenu dans la boite englobante la plus grande
On peut e´galement noter que les vitesses sont bien plus e´leve´es dans le canal de gauche
qui alimente la poche de liquide que dans cette poche elle meˆme, ou encore dans le canal
d’alimentation droit qui pre´sente un diame`tre plus grand. Sur cette figure, les vitesses
faibles ont e´te´ mises en transparence afin de mieux visualiser les e´coulements a` fortes
vitesses. Une he´te´roge´ne´ite´ des vitesses au sein de la veine de liquide horizontale sur le
plan de coupe (B) est par ailleurs mise en e´vidence. Nous pouvons de plus noter que les
vitesses les plus grandes se trouvent dans les canaux verticaux si une porosite´ ou une poche
de liquide ne se trouve pas dans leur voisinage. Les images mettent en e´vidence une vitesse
d’e´coulement croissante au cours de l’essai dans un canal vertical que l’on peut observer
au centre de la face supe´rieure du volume. Cette e´tude des normes des champs de vitesse
locaux montre que la formation de pores re´sulte effectivement d’un manque d’alimentation
en liquide, et que la germination implique de grand mouvement de fluide. Une porosite´
qui germe dans une zone ou` la de´formation est de´ja` localise´e peut donc naturellement
entrainer le manque d’alimentation local en liquide a` son voisinage.
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(a) 14 min 40 s (880 s)
(b) 15 min 12 s (912 s)
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(c) 16 min 16 (976 s)
(d) 16 min 48 s (1008 s)
Figure 3.50 – Carte 3D des champs de vitesse locaux en quatre instants de l’essai en CI
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Des observations similaires ont e´te´ effectue´es en CS.
Champs de vitesse locaux en CS
Comme nous avons pu le constater pour l’essai en CI, l’e´tude des e´coulements de fluide
au sein du squelette solide permet d’obtenir des informations non ne´gligeables sur les flux
de liquide intervenant lors de la de´formation, notamment lorsque la fissuration est sur
le point de se produire. Nous avons donc naturellement re´alise´ une de´marche semblable
a` celle que nous venons de pre´senter pour l’essai en CS. Sur les images que nous allons
commenter, les pores apparaissent en gris, et le solide est transparent. La figure 3.51 met
en e´vidence les he´te´roge´ne´ite´s d’intensite´ des champs de vitesse locaux dans le liquide lors
les essais en CS.
Figure 3.51 – Carte 3D des champs de vitesse locaux a` t=1 min 4 s (64 s) lors de l’essai en CS
L’e´tude d’une ROI de´finie sur la figure 3.52 montre que les normes des vecteurs vi-
tesse sont globalement faibles et n’augmentent que tre`s peu avant la germination d’un
pore (figure3.53(a) a` 3.53(c)). Cela e´tant, la formation d’une cavite´ entraine de grands
mouvements de fluides, mis en e´vidence sur la figure 3.53(d). Cette meˆme figure montre
que les e´coulements rapides se font, comme attendu, de pre´fe´rence verticalement.
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Figure 3.52 – Illustration de la de´finition d’une ROI dans l’essai en CS afin de mieux observer
des phe´nome`nes locaux. Le volume initial est contenu dans la bounding box la plus grande
Ces images nous montrent donc, et particulie`rement en CI, que les porosite´s naissent
dans des zones ou` l’alimentation en liquide fait effectivement de´faut. En CI, nous avons
vu qu’un canal avait cesse´ d’alimenter la poche de liquide qui par la suite a de´ge´ne´re´ en
porosite´, mais aussi qu’une veine de liquide a e´te´ un site de germination de pores. Ce
dernier cas s’explique par le fait que peu de canaux verticaux alimentent cette zone, qui
ne´cessite un fort apport de liquide pour compenser la de´formation subie en raison de son
e´tendue.
Nous pouvons noter e´galement que la germination d’une porosite´ ge´ne`re une le´ge`re
augmentation des vitesses du fluide a` son voisinage. En CS, les pores sont forme´s dans les
canaux les plus larges (qui restent cependant de tailles moindre que les canaux pre´sent en
CI). La diffe´rence de pression impose´e est la meˆme qu’en CI, cependant nous observons
des vitesses d’e´coulement plus faibles. Bien que la taille re´duite des canaux imposent
une acce´le´ration du fluide pour un de´bit constant, la tortuosite´ de la microstructure en
CS, ainsi que le faible diame`tre des canaux verticaux expliquent le re´sultat obtenu. La
germination d’un pore entraine une augmentation brutale des vitesses dans le liquide
environnant pouvant causer un manque d’alimentation locale en liquide au voisinage du
site de germination.
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(a) t=1 min 4 s (64 s)
(b) t=3 min 4 s (224 s)
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(c) t=4 min 16 s (256 s)
(d) t=5 min 20 s (320 s)
Figure 3.53 – Carte 3D des champs de vitesse locaux en quatre instants de l’essai en CS
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A la lumie`re de ces observations, les me´canismes de rupture des e´chantillons en CI
et en CS sont pre´visibles. En effet, en CI, les flux de liquide sont tre`s importants et
retardent la formation de pores dans l’e´prouvette. Les scans e´tant espace´s de 32 s, il
convient de rappeler qu’il est difficile d’avoir une certitude quant au me´canisme de rupture.
La germination semble cependant eˆtre un phe´nome`ne tre`s limite´, et les porosite´s auraient
tendance a` croˆıtre et/ou a` coalescer rapidement. Le phe´nome`ne mis en e´vidence sur la
figure 3.23 montre que lors de cet essai, le liquide joue un roˆle particulie`rement important
dans le retardement de la fissuration a` chaud. Les pores sont disse´mine´s dans toute la zone
image´e et participent tous a` la ruine du mate´riau. Nous n’avons pas prolonge´ l’essai jusqu’a`
la rupture de l’e´chantillon. En CS, le me´canisme de fissuration a` chaud semble eˆtre une
croissance de quelques pores suivie rapidement par leur coalescence. ceci peut s’expliquer
par le fait que la formation de porosite´s perturbe les e´coulement de liquide et provoquent
un manque d’alimentation local, cre´ant ainsi une zone propice pour la germination ou la
croissance de pores.
Mode`les de fissuration a` chaud
Les e´le´ments que nous avons apporte´s a` l’e´tude du comportement d’un mate´riau a`
l’e´tat paˆteux soumis a` un effort de traction nous permettent de confronter l’expe´rience
a` la mode´lisation. Dans un premier temps nous comparerons nos re´sultats a` des mode`les
analytiques, puis nous montrerons les comparaisons que l’on peut re´aliser entre expe´riences
et simulations nume´riques
Comparaison de l’expe´rience avec deux mode`les analytiques
Le mode`le de Lahaie-Bouchard [Lahaie & Bouchard, 2001] de´crit dans le chapitre 1
propose e´galement une mode´lisation 2D de la fissuration a` chaud au sein d’une structure
homoge`ne de grains hexagonaux. La figure 3.54 montre la structure hexagonale utilise´e







Avec hh l’e´paisseur des films horizontaux, a = d(π
2/108)1/4 le parame`tre de taille de





) l’e´paisseur des films de liquide
avant de´formation et m un coefficient ge´ome´trique e´gal a` 1/2 en 2D, ainsi qu’en 3D avec
une structure colonnaire, ou e´gal a` 1/3 en 3D e´quiaxe.
La taille maximale des canaux horizontaux est atteinte lorsque la taille des canaux
incline´s est de l’ordre de 1 nm. En dessous de cette valeur, l’e´coulement du liquide
est conside´re´ impossible entre les joints de grains. Cela se traduit par l’existence d’une
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de´formation maximale de´finie par l’e´quation 3.2. La germination de porosite´s est prise en
compte et intervient lorsqu’une contrainte critique est atteinte dans les films horizontaux
- en posant l’hypothe`se que la de´formation est homoge`ne dans ces meˆmes films. Cette
contrainte d’initiation de la fissuration est de´finie dans l’e´quation 3.3 et s’appuie sur la
pression de Young-Laplace ne´cessaire pour se´parer deux plaques infinies entre lesquelles il
existe un film de liquide.
Figure 3.54 – Illustration de la structure utilise´e et sa de´formation par le mode`le Lahaie-Bouchard
(d’apre`s [Lahaie & Bouchard, 2001])













Avec γl/g le coefficient de tension superficielle et fs la fraction de solide.
Nous avons e´galement vu dans le chapitre 1 que Giraud [Giraud, 2010] a de´veloppe´ un
mode`le 2D de la de´formation d’un alliage a` l’e´tat semi solide. Nous rappelons que dans
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ce cas les grains sont conside´re´s comme des rectangles inde´formables et sont tous se´pare´s
par une e´paisseur de liquide initialement homoge`ne. La figure 3.55 montre la structure
conside´re´e ainsi que les diffe´rents parame`tres intervenant dans ce mode`le. Une fois la
de´formation applique´e, les e´paisseurs des films horizontaux eH et celle des films verticaux
eV varient. La de´formation est re´partie de manie`re homoge`ne dans tout le liquide du
domaine simule´. Les e´quations re´gissant la variation des e´paisseurs des diffe´rents films de
liquide selon ce mode`le sont rappele´es ci dessous.
(a) Mode`le ge´ome´trique 2D utilise´ (b) Motif re´pe´titif conside´re´
Figure 3.55 – Illustration du mode`le de Giraud utilise´ pour de´terminer les diffe´rentes e´paisseurs
[Giraud, 2010]





Avec Fs la fraction de solide du milieu. Epaisseur des films horizontaux :
eH = e0 +
D
N − 1 (3.5)
Ou` D est le de´placement, N est le nombre de grains sur la longueur de´forme´e.
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Epaisseur des films verticaux :
eV = e0 − Dl
(N − 1)L (3.6)
Epaisseur critique des films de liquide verticaux :
eV f = [
4ηLlD˙
(N − 1)(PM + PC)
]1/3 (3.7)
Ou` η est la viscosite´ du liquide, PM et PC sont les pressions respectivement me´tallostatique
et de cavitation. Cette e´paisseur critique est atteinte lorsque le liquide ne peut plus
s’e´couler dans les films verticaux. Sa valeur est donc ge´ne´ralement faible et de´pend de
la vitesse de de´placement impose´e.
On obtient une expression de l’e´paisseur horizontale critique en combinant les e´quations
3.6, 3.5, et 3.7 :
eHf = [
4ηLlD˙







La pression de cavitation de´coulant de l’e´paisseur critique verticale issue du mode`le
est calcule´e au moyen de l’e´quation 3.9.
Pc =
4ηLlD˙
(N − 1)e3V f
− PM (3.9)
Avec η la viscosite´ du liquide, L et l respectivement la longueur et le largeur des grains, D˙
la vitesse de traverse, N le nombre de grains sur la longueur de´forme´e, eV f l’e´paisseur des
films de liquide au moment de la formation du pore, et PM la pression me´tallostatique.
Ces deux mode`les offrant une mode´lisation simple de la fissuration a` chaud, nous les
avons compare´s a` l’expe´rience. La figure 3.56 propose une synthe`se des e´quations re´gissant
les mode`les de Lahaie-Bouchard et de Giraud, ainsi que les parame`tres choisis et calcule´s
pour les comparaisons avec l’expe´rience.
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Lahaie-Bouchard 2D Lahaie-Bouchard 3D Giraud (isotherme)
η (Pa.s) 10−3 10−3 10−3
PC (Pa) - - 80.10
3
PM (Pa) - - 1.013.10
5
conservation du liquide 2hi + hh = 3h 2hi + hh = 3h ehl + ev(L+ eh) = e0(L+ l)
D˙ (µm.s−1 0.25 0.25 0.25
ε - D (D˙t)/L0 D˙t/L0 D˙t
fs - Fs 0.87 0.87 0.87
d (µm) 100 100 -
L=l (µm) - - 100
N - - 10
L0 (µm) 1000 1000 -
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√
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Figure 3.56 – Synthe`se des diffe´rents e´quations et parame`tres utilise´s pour la comparaison avec
l’expe´rience
Nous obtenons des re´sultats en 2D et en 3D avec le mode`le de Lahaie-Bouchard
consigne´s sur la figure 3.57. Les re´sultats obtenus avec le mode`le de Giraud sont e´galement
reporte´s sur ce graphe pour re´aliser la comparaison avec l’expe´rience. Nous pouvons voir
sur cette figure que les mode`les donnent des re´sultats tre`s semblables en termes de pentes
observe´es. Le passage du mode`le de Lahaie-Bouchard a` la 3D change l’e´paisseur initiale
des films de liquide, mais ne pre´sente pas d’ame´lioration notable quant a` l’ade´quation
avec l’expe´rience. Les diffe´rentes valeurs obtenues au moyen des mode`les ainsi que par
l’expe´rience sont reporte´es sur la figure 3.58. Les re´sultats issus de la mode´lisation sont
similaires en termes de vitesses de croissance ou de taille de canal critique, cependant,
aucun mode`le propose´ ne donne de re´sultat valide´ par l’expe´rience. Au vu de notre vi-
tesse d’accroissement de 0.0516 µm.s−1 et de la vitesse de traverse impose´e de D˙ = 0.25
µm.s−1, il apparait ne´cessaire de modifier certains aspects des mode`les. En effet, ceux-ci
montrent une augmentation de l’e´paisseur des films de liquide de`s le de´part de l’essai alors
qu’expe´rimentalement nous observons une valeur constante jusqu’a` 656 s en conditions iso-
thermes, suivie d’une croissance rapide. Le de´calage temporel observe´ entre les courbes du
mode`le et de l’expe´rience est sans doute duˆ au fait que le mate´riau est de´forme´ de manie`re
homoge`ne en de´but d’essai, ce qui n’est pas pris en compte par les mode`les pre´sente´s. Cette
localisation soudaine de la de´formation peut s’expliquer par le fait que puisque l’e´tat semi
solide a e´te´ atteint en refusion, il existe de nombreux ponts solides entre les grains qu’une
de´formation suffisante finit par briser. Il y a donc une de´formation homoge`ne dans
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notre mate´riau avant la localisation de celle-ci, elle meˆme cause´e par la rupture de
ponts solide conduisant a` la formation de films de liquide intergranulaires (illustration sur
la figure 3.59)
Par ailleurs, les vitesses de croissance obtenues par les mode`les sont comprises entre
2.38.10−2 et 2.50.10−2 µm.s−1 au lieu de 0.052 µm.s−1 expe´rimentalement. De plus, les
valeurs d’e´paisseurs a` saturation pre´vues par les mode`les vont de 13.6 a` 18.3 µm et sont
tre`s infe´rieures a` la valeur expe´rimentale est de l’ordre de 30 µm. Une modification des
mode`les parait donc indispensable si l’on veut s’approcher des re´sultats expe´rimentaux.
Le mode`le de Lahaie-Bouchard e´tant un mode`le ge´ome´trique ne tenant pas compte des
proprie´te´s d’e´coulement du liquide, nous avons tenter d’utiliser le mode`le de Giraud afin
de le valider par l’expe´rience en cas de localisation de la de´formation. Nous rappelons le
principe du mode`le de Giraud traduisant une de´formation re´partie de manie`re homoge`ne
sur tous les films de liquide intergranulaires sur la figure 3.60.
Figure 3.57 – Trace´s des courbes expe´rimentale et des mode`les de Giraud, et de Lahaie-Bouchard
en 2D et 3D. D˙ = 0.25 µm.s−1
Lahaie-Bouchard 2D Lahaie-Bouchard 3D Giraud Expe´rience (CI)
hmax - eHf (µm) 18.3 13.6 14.9 28.0
vitesse de croissance (µm.s−1) 0.0238 0.0238 0.025 0.0516
Figure 3.58 – Synthe`se des valeurs cle´s issues des mode`les pre´sente´s et de l’expe´rience pour
D˙ = 0.25 µm.s−1
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Figure 3.59 – Illustration de la de´formation homoge`ne du mate´riau avant la rupture de ponts
solides
(a) (b) (c)
Figure 3.60 – Illustration du mode`le de Giraud original
La prise en compte d’une localisation de la de´formation dans le mode`le de Giraud a
tout d’abord e´te´ re´alise´e en appliquant le mode`le sur une longueur de´forme´e contenant 3
grains (donc 2 films de liquide), comme l’illustre la figure 3.61. La figure 3.62 montre le
re´sultat obtenu en conside´rant cette structure en de´formation.
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Figure 3.61 – Illustration du mode`le de Giraud pour une longueur de´forme´e contenant trois grains
Figure 3.62 – Epaisseur de film en fonction du temps au cours de l’essai en CI. De´formation
re´partie de manie`re homoge`ne dans le liquide sur une longueur de´forme´e comportant 3 grains,D˙ =
0.25 µm.s−1
La pente observe´e pour le mode`le est identique a` la pente expe´rimentale. Cepen-
dant, la valeur de l’e´paisseur horizontale critique eHf est bien infe´rieure a` celle obtenue
expe´rimentalement. Cette approche de la localisation de la de´formation ne permet pas la
validation du mode`le par l’expe´rience. Nous avons tente´ de localiser la de´formation d’une
autre manie`re. En effet, conside´rer une de´formation sur une longueur contenant trois grain
n’est pas repre´sentatif de l’expe´rience. Nous avons choisi de mode´liser la de´formation d’une
structure contenant 10 grains sur la longueur, cependant la de´formation est localise´e dans
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quelques films de liquide horizontaux parmi les 9 existants, ce qui correspond assez bien a`
ce que nous observons. La figure 3.63 de´crit la fac¸on dont la structure est de´forme´e.
(a) (b)
Figure 3.63 – Illustration du mode`le de Giraud modifie´ pour prendre en compte la localisation de
la de´formation
Le mode`le de Giraud doit donc eˆtre modifie´ afin de prendre en compte la localisation
de la de´formation. Le bilan de liquide s’e´crit maintenant comme suit :
N(e0l+e0(L+e0)) = N0(e0l+ev(L+e0))+N1(ehl+ev(L+eh)) avec N = N0+N1+1 (3.10)
Ou` N0 est le nombre de films de liquide dont l’e´paisseur reste constante, N le nombre
de grains sur la longueur de´forme´e, et N1 le nombre de films de liquide sur lesquels est
localise´e la de´formation.
L’e´paisseur horizontale s’e´crit donc de´sormais :
ehloc =
Ne0(l + L)−N0e0l − (N0L+N1l)ev
N1l
(3.11)






















En conside´rant que la pression de cavitation est atteinte pour y = 0 on obtient :
eV f = (
4ηlD˙N
N1(PC + PM )
)1/3 (3.13)
L’e´paisseur critique horizontale est obtenue en combinant les e´quations 3.11 et 3.13.
Les re´sultats obtenus sont consigne´s sur la figure 3.64. Un de´calage en temps a e´te´ ajoute´
au mode`le afin de le faire correspondre a` l’expe´rience. Il traduit la ne´cessite´ de briser des
ponts solides pour entrer dans le domaine de validite´ du mode`le. Le lecteur pourra noter
que la courbe obtenue pour N1 = 4 est celle qui correspond le mieux a` l’expe´rience tant
au niveau de la vitesse de croissance que pour la valeur d’e´paisseur critique. Ce nombre de
films sur lesquels se localise la de´formation est cohe´rent avec les images de la figure 3.63.
Figure 3.64 – Epaisseur des 3, 4 ou 5 films subissant la de´formation au cours du temps. Longueur
de´forme´e contenant 10 grains. D˙ = 0.25 µm.s−1
Giraud a utilise´ des e´quations semblables pour le cas isotherme et celui de la solidifi-
cation. Dans le cas de l’essai en CS, nous prendrons e´galement nos valeurs expe´rimentales
concernant la tempe´rature. La prise en compte de la solidification implique une de´pendance






Ou` FS est calcule´e selon la loi de Scheil.
157
Chap. 3 - Fissuration a` chaud








Et donc l’e´paisseur des films horizontaux peut s’e´crire comme suit :
eh = e0(Fs) + (e˙+
D˙
N − 1)t (3.16)










(N − 1)L(L+ l) (3.17)
Le re´sultat obtenu au moyen de cette e´quation est une e´paisseur horizontale a` satura-
tion de eHf = 23.9 µm lorsque les courbes de eH et eHf se coupent, qui est le´ge`rement plus
faible que celle calcule´e pour le cas isotherme. Cela s’explique par le fait qu’a` tempe´rature
e´gale, la fraction de liquide en solidification est supe´rieure a` la fraction d’e´quilibre, ce
qui conduit a` des films de liquides plus e´pais au de´part et donc une fissuration retarde´e.
Nous avons pu comparer le mode`le aux re´sultats expe´rimentaux. La figure 3.65 montre
l’e´volution pre´vue par le mode`le pour une de´formation de l’e´chantillon sur sa longueur
utile, soit environ 10 grains.
Figure 3.65 – Evolution de l’e´paisseur du films de liquide le plus e´pais en fonction du temps lors
de l’essai en CS, D˙ = 0.25 µm.s−1
L’e´cart avec l’expe´rience est conside´rable. La localisation des de´formations ayant e´te´
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constate´e lors de nos deux essais, nous avons modifie´ le mode`le de Giraud afin de mode´liser
la de´formation d’une structure compose´e de trois grains. La de´formation impose´e est donc
localise´e sur deux films de liquide. Nous avons trace´ sur la figure 3.66 l’e´volution pre´vue
par le mode`le pour une de´formation re´partie de manie`re homoge`ne sur 2 films de li-
quide, comme nous l’avons fait dans le cas isotherme. Les pentes des droites mode´lise´e
et expe´rimentale sont tre`s diffe´rentes lorsque la de´formation est applique´e sur 3 grains.
Nous pouvons e´galement noter que l’e´paisseur a` saturation expe´rimentale de eHexp = 34.3
µm est encore une fois diffe´rente de la valeur obtenue par le mode`le de Giraud. La prise
en compte de la localisation de la de´formation par la modification du mode`le est donc
e´galement indispensable en solidification.
Figure 3.66 – Evolution de l’e´paisseur du films de liquide le plus e´pais en fonction du temps lors
de l’essai en CS pour une de´formation sur 3 grains, soit 2 films de liquide. D˙ = 0.25 µm.s−1
La prise en compte de la solidification implique certaines modifications, ainsi :




Ce qui, en conduisant le meˆme raisonnement que pour le mode`le original, nous ame`ne
a` e´crire l’e´quation suivante :







La courbe de re´sultats obtenus pour une de´formation localise´e sur 3, 4 ou 5 films
de liquide est pre´sente´e sur la figure 3.67. La courbe repre´sentant les valeurs obtenues
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pour N1 = 4 montre une vitesse de croissance le´ge`rement infe´rieure a` celle obtenue
expe´rimentalement, et une valeur d’e´paisseur critique en accord avec l’expe´rience. Cela
correspond e´galement a` l’enrichissement en liquide constate´ sur la figure 3.29.
Figure 3.67 – Re´sultats du mode`le de Giraud modifie´ pour une de´formation localise´e sur 3, 4 ou
5 films de liquide. Longueur de´forme´e contenant 10 grains
Le mode`le de Giraud, modifie´ pour prendre en compte la localisation de la de´formation,
donne un accord satisfaisant entre expe´rience et re´sultats nume´riques. Cependant il n’est
valide que lorsque les grains sont entoure´s de liquide, et ne permet donc pas de mode´liser
une essai a` l’e´tat semi solide complet s’il existe des ponts solides entre les grains. Le fait
d’eˆtre en 2D est aussi une limitation pour mode´liser le comportement d’une structure
re´elle.
Le mode`le de Giraud doit donc eˆtre utilise´ en conside´rant que la de´formation se
concentre sur une petite partie de la zone utile, typiquement la zone de fissuration. En
outre, il apparait qu’une modification est ne´cessaire pour approcher au mieux la courbe
expe´rimentale. Cette alternative aux mode`les complexes peut donc permettre de de´finir
une e´paisseur critique de film de liquide dans le cas d’un essai isotherme, mais ne peut
pre´tendre rendre compte des phe´nome`nes re´els lors de la de´formation d’un milieux paˆteux.
Comparaison de l’expe´rience avec deux simulations nume´riques
La localisation de la de´formation ainsi que l’he´te´roge´ne´ite´ de la microstructure e´tant,
comme nous l’avons montre´, des e´le´ments importants dans la simulation de la fissuration
a` chaud, certains mode`les ont e´te´ conc¸us pour les faire intervenir. Nous pouvons mention-
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ner ici le mode`le de´veloppe´ par Jean-Franc¸ois Zaragoci lors de sa the`se dans le cadre du
projet SIMUZAL, consistant a` re´aliser un maillage adaptatif d’e´le´ments finis sur une mi-
crostructure re´elle obtenue par microtomographie. Ce mode`le de´veloppe´ en 3D fonctionne
en conditions isothermes et peut simuler l’endommagement. Toutefois, certaines limita-
tions existent, notamment le temps de calcul qui est conside´rable, ainsi que le fait que la
fissuration doit s’initier a` partir de l’exte´rieur du volume simule´. En effet, la germination
d’une porosite´ isole´e a` l’inte´rieur du volume n’est a` ce jour pas conside´re´e. Ce mode`le per-
met toutefois d’extraire de nombreuses grandeurs locales comme la contrainte e´quivalente
ou le de´placement, mais aussi les fractions de liquide, de pore ou de solide au cours de
la simulation. Les figures 3.68 et 3.69 montrent respectivement la visualisation de l’inter-
face air - solide+liquide expe´rimental et nume´rique, ainsi que les re´sultats obtenus apre`s
simulation mene´e sur le quart d’e´prouvette observe´ sur la figure 3.68(b). La simulation
nume´rique ainsi effectue´e est en accord satisfaisant avec l’expe´rience, cependant le temps
de calcul ne´cessaire pour un quart d’e´prouvette est d’une semaine sur 32 processeurs, ce
qui est fortement limitant car les volumes expe´rimentaux auront tendance a` eˆtre de plus
en plus grands et re´solus. Ceci e´tant, elle pre´sente l’avantage d’eˆtre parfaitement en accord
avec la re´alite´ microstructurale.
(a) Expe´rience (b) Simulation
Figure 3.68 – Frontie`re entre l’air et le me´lange solide/liquide 1323 s (22 min 3 s) apre`s le de´but
de l’essai de traction en conditions isothermes [Terzi et al., 2009b]
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(a) De´formation (b) Contrainte
Figure 3.69 – Re´sultats obtenus avec la simulation sur une coupe 2D de l’e´prouvette
Un autre mode`le a e´te´ de´veloppe´ afin de de´terminer le comportement d’un milieu
semi solide. Sistaninia [Sistaninia et al., 2011] a pour cela adapte´ le mode`le granulaire
GMS-3D de´veloppe´ par Verne`de et al. [Verne`de et al., 2006] utilisant une microstructure
ale´atoire ge´ne´re´e nume´riquement, cre´ant ainsi des he´te´roge´ne´ite´s de tailles de grains. Cette
microstructure n’est donc pas re´elle, mais le mode`le tend a` s’en approcher au mieux.
Le module de solidification du mode`le prend en compte la germination et la croissance
des grains, ainsi que le contact solide qui est susceptible de se cre´er entre les grains. Le
module de flux de liquide pre´voit un e´coulement de Poiseuille au sein du milieu semi
solide. Le module de de´formation du solide conside`re un mode`le viscoplastique lorsqu’un
contact solide est e´tabli entre les grains. Enfin, le module de fissuration prend en compte
la propagation d’une fissure venant de l’exte´rieur de l’e´chantillon. Des informations sur
les pressions dans les films liquides les plus e´pais, et notamment la pression de cavitation
utilise´e comme crite`re de germination d’un pore, sont par ailleurs calcule´es au moyen de
l’e´quation 3.20.




Avec P cl la pression de cavitation, Pa la pression atmosphe´rique, λcosθ = 5 J.m
−2 et
h l’e´paisseur de films de liquide la plus grande [Sistaninia et al., 2012a].
En utilisant nos donne´es expe´rimentales, c’est-a`-dire h = 28 µm a` la formation des
premiers pores, la pression de cavitation obtenue est de P cl = 83.44 kPa, ce qui est cohe´rent
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avec la litte´rature ([Dantzig & Rappaz, 2009a]). Ce mode`le est valide pour des fractions
de solide allant de 0.9 a` 1 ce qui est opportun pour e´tudier la fissuration a` chaud. Les
calculs re´alise´s donnent des re´sultats tre`s satisfaisants pour un temps de calcul re´duit. Les
grandeurs qui peuvent eˆtre obtenues sont les fraction de solide, et de pores, des pressions
locales au sein du liquide ainsi que les champs de contraintes. La figure 3.71 met en e´vidence
une limite du mode`le. En effet on observe une diffe´rence de valeurs de fraction de pore
croissante avec le temps, tout particulie`rement pour des valeurs de longueur normalise´e
entre 0 et 0.2. Cela provient probablement du fait que le mode`le conside`re les grains
entie`rement entoure´s de liquide (figure 3.70), ce qui n’est pas le cas dans la re´alite´. La
longueur normalise´e est la position de la tranche conside´re´e rapporte´e a` la longueur de
la zone e´chancre´e. Le 0 est de´fini au milieu de cette zone, ce qui explique la graduation
verticale maximale de 0.5.
Figure 3.70 – Comparaison de la microstructure de´finie par le mode`le de Sistaninia et de la
microstructure re´elle image par Terzi [Terzi et al., 2009b] pour des de´placements verticaux impose´s
de (a) 40,5µm) (b) 72,9 µm et (c)121,5 µm [Sistaninia, 2012]
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Figure 3.71 – Profil de la fraction de pores le long de l’axe de traction pendant la de´formation
(a) pre´dit pas le mode`le et (b) expe´rimental
3.6 Conclusion
La fissuration a` chaud est un phe´nome`ne apparaissant a` forte fraction de solide et
dont les caracte´ristiques sont bien diffe´rentes que l’on soit en conditions isothermes ou de
solidification. Deux essai on e´te´ mene´s : l’un en conditions isothermes (CI) a une fraction
de solide de fs = 0.85 et l’autre en conditions de solidification a` une fraction de solide
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de de´part de fs = 0.78 et a` une vitesse de refroidissement de T˙ = −0.25 K.min−1. On
observe lors de l’essai en CI un fort enrichissement en liquide dans de nombreuses zones au
sein de l’e´chantillon. Les canaux de liquide sont de grandes tailles donc la de´formation est
fortement accommode´e par un important flux de liquide. Les pores se forment tardivement
et en faible nombre suite a` un manque d’alimentation en liquide. Leur propagation se fait
a priori par croissance puis par coalescence, avec tre`s peu de germination. Encore une
fois il convient de rester prudent quant aux me´canismes de rupture du mate´riau au vu
de la re´solution temporelle dont nous disposions lors des expe´riences. Au cours de l’essai
en CS l’enrichissement en liquide est plus faible mais bien pre´sent. L’aﬄux de liquide
e´tant tre`s faible en raison du diame`tre re´duit des canaux, la rupture de l’e´chantillon
intervient rapidement et le re´seau de pores se re´partit principalement selon une zone
e´troite de fissuration. La ruine du mate´riau est cause´e par une rupture des films de liquide
intergranulaires. La germination des pores commence a` la surface de l’e´chantillon mais
se fait par la suite majoritairement a` l’inte´rieur du volume. Par ailleurs, il semble que le
me´canisme principal de rupture est une croissance des pores existants suivi de coalescences
locales puis globale.
Nous avons e´galement pu constater que les mode`les existants, qu’ils soient en 2D ou
en 3D peuvent mode´liser la de´formation d’un alliage a` l’e´tat semi solide avec un accord
satisfaisant en terme de vitesse de croissance d’e´paisseur de films ou encore d’e´paisseur
a` saturation. Les limitations des mode`les pre´sente´s sont soit le manque de re´sultats sur
les grandeurs locales en 2D ainsi que la pertinence des valeurs calcule´es (mode`le 2D de
Giraud), soit le temps de calcul et l’incapacite´ a` traiter des phe´nome`nes de solidification
(mode`le 3D de Zaragoci), soit le manque d’informations sur la phase liquide et le fait de ne
pas travailler sur des microstructures re´elles (mode`le 3D de Sistaninia). Il reste e´galement
du travail pour pouvoir appliquer ces derniers mode`les a` la solidification avec un accord
satisfaisant avec l’expe´rience. Les mode`les 3D sont donc inte´ressant a` employer pour la
simulation de la fissuration a` chaud mais les deux approches pre´sente´es ne peuvent pas
dans leur e´tat actuel proposer de solution permettant de reproduire les phe´nome`nes re´els
dans leur inte´gralite´, notamment la germination de porosite´s isole´es au sein du mate´riau.
La modification du mode`le 2D de Giraud nous a permis d’approcher au mieux les re´sultats
expe´rimentaux en prenant en compte une localisation de la de´formation sur quelques films
de liquide. La correspondance la plus favorable est obtenue pour un nombre de films de
liquide N1 = 4, ce qui est cohe´rent avec l’enrichissement observe´ par tomographie.
Bien qu’e´tant les premiers re´alise´s avec succe`s, ces essais pre´sentent de fortes limita-
tions en terme de re´solutions spatiale (5.6 µm) et temporelle (32 s entre chaque scan). Cela
impose de faibles vitesses de de´formation et de refroidissement en conditions de soldifica-







Les essais pre´sente´s dans le chapitre pre´ce´dent ont pu eˆtre re´alise´s in situ, cependant
la dure´e de scan, ainsi que temps entre scans contribuaient a` la perte d’information au
cours de l’essai. De plus, la faible re´solution ne nous permettait pas de voir les films de
liquide les plus fins. Des essais re´alise´s en 2011 nous ont permis d’ame´liorer la qualite´
de nos images et de re´aliser des essais in situ image´s par tomographie rapide. Comme
nous l’avons vu dans la section 3.2.1, la tomographie rapide reprend le meˆme principe de
fonctionnement que la tomographie standard. Cependant, les vitesses de rotation e´leve´es
que l’on doit atteindre ne´cessite des rotations comple`tes du dispositif afin d’eˆtre en mesure
d’acce´le´rer et de maintenir une vitesse angulaire stable lors de la prise d’images. De plus,
Nous avons voulu concevoir un dispositif capable de fonctionner en rotation continue
afin de permettre de re´aliser des prises d’images en tomographie rapide continue. Cela
implique de nombreuses contraintes physiques et techniques que nous allons de´crire dans
ce chapitre. Nous de´crirons ensuite une nouvelle ge´ome´trie d’e´chantillons que nous avons
de´finie afin de mieux observer la fissuration a` chaud sur toute la longueur utile. Nous
pre´senterons ensuite le protocole expe´rimental de´fini pour assurer une reproductibilite´ des
essais a` l’e´tat semi solide, ainsi que les derniers re´sultats obtenus en tomographie rapide.
Enfin, nous conclurons sur les capacite´s et les limitations de nos dernie`res expe´riences a`
l’ESRF.
4.2 Pre´sentation du dispositif conc¸u
La possibilite´ d’utiliser une came´ra ultra rapide PCO DIMAX nous a pousse´ a` concevoir
un nouveau dispositif afin de re´aliser des essais de traction in situ continus ou disconti-
nus. En effet la technologie CMOS qu’utilise la came´ra permet des vitesses d’acquisition
d’images plus grandes (∼ 1000 images.s−1 voire 105 images.s−1 en mode ROI 1024x1024
px) qu’avec les came´ra DALSA (∼ 60 images.s−1) ou FReLoN (∼ 10 images.s−1) qui
utilisent la technologie CCD. Pour utiliser les came´ras au maximum de leurs capacite´s, il
est ne´cessaire de pouvoir effectuer une prise de projections sans interruption sur toute la
dure´e d’un essai de solidification car c’est dans ce cas que la microstructure change le plus
rapidement. Cela ne´cessite une rotation continue et illimite´e du dispositif.
Pour ce dispositif nous avons choisi de re´duire le temps de montage de l’e´chantillon
en plus des autres ame´liorations ne´cessaires. En effet le temps de faisceau est pre´cieux
et nous avons voulu maximiser le nombre d’essais dans le temps imparti. De plus, le
motore´ducteur de l’INSA Lyon ayant un poids de l’ordre de 2 kg nous avons pre´fe´re´ ne
pas envisager son utilisation pour des vitesses de rotation de la platine allant jusqu’a` 25
tr.s−1. Le nouveau dispositif devait re´pondre au mieux au cahier des charges impose´ par
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cette nouvelle technologie. Nous allons en pre´senter point par point les caracte´ristiques.
Le lecteur pourra se reporter aux figures 4.1 et 4.2 pour observer les de´tails du montage.
Figure 4.1 – Photographie du montage du nouveau dispositif sur ID19
Structure du dispositif
La structure tubulaire est conserve´e mais nous avons re´duit le diame`tre exte´rieur du
tube de polycarbonate (PC) transparent a` 25 mm pour permettre un rapprochement de
la came´ra et de nous affranchir un peu plus du contraste de phase. Ce tube est par ailleurs
plus mince que le pre´ce´dent (e´paisseur de 2 mm), ce qui permet de moins absorber les
photons X et donc de diminuer le temps d’exposition pour chaque projection. Le chauffage
est de´sormais assure´ par une bobine d’induction s’enroulant a` l’exte´rieur du tube central
en PC. La mise en place de ce syste`me de chauffage a aussi contribue´ a` la re´duction du
diame`tre du tube central car le couplage e´lectromagne´tique avec l’e´chantillon n’e´tait pas
suffisant avec un diame`tre plus grand.
La longueur du tube transparent a e´te´ impose´e par celle des tubes en alumine que
nous avons choisie afin de limiter l’e´chauffement du bloc moteur. Celui-ci est constitue´ d’un
moteur pas a` pas lie´ a` un ve´rin e´lectrique. Le mouvement l’arbre de sortie du motore´ducteur
est donc une translation pure. Nous de´signerons donc ce bloc moteur par ”moteur line´aire”
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dans la suite de ce manuscrit. Par ailleurs des trous oblongs ont e´te´ re´alise´s dans les
parties supe´rieure et infe´rieure du tube afin de permettre le montage de l’e´chantillon et le
refroidissement passif a` l’inte´rieur du tube. Les de´tails relatifs au montage de l’e´chantillon
se trouvent dans la section suivante. Le diame`tre de l’embase a e´te´ conserve´ afin de pouvoir
manipuler plus facilement la partie basse du montage de l’e´chantillon. Pour e´viter tout
couplage avec l’inducteur, toute la structure portante est usine´e dans du polycarbonate.
Par ailleurs, un refroidissement par air comprime´ e´tait assure´ sur la capteur d’efforts et
sur le moteur pour e´viter une e´ventuelle surchauffe de ces pie`ces.
Figure 4.2 – Sche´ma du montage de l’e´chantillon
Montage des e´chantillons
Les e´chantillons destine´s a` ces essais (figure 4.3) ont une ge´ome´trie adapte´e a` la came´ra
utilise´e. Le champ de vue couvrant 1200x600 px (soit 1320x660 µm avec des optiques 1.1
µm), il nous est possible de voir l’inte´gralite´ de la zone utile presque tout au long d’un
essai (une trop grande de´formation de la zone utile entraine la sortie du champ de vue
d’une partie de celle-ci).
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Figure 4.3 – Ge´ome´trie des e´chantillons utilise´s pour le dispositif d’essais in situ continus
L’e´chantillon est ajuste´ et colle´ dans un tube d’alumine dont la longueur a e´te´ aug-
mente´e par rapport a` ceux utilise´s pre´ce´demment. L’effet recherche´ est la re´duction de la
tempe´rature en bout de tube graˆce a` la dissipation de chaleur par la surface. Les mors
pre´sentent des fentes destine´es a` recevoir les goupilles permettant la fixation des tubes en
alumine. Ces fentes permettent d’e´viter un e´ventuel cisaillement en torsion de l’e´chantillon
qui serait duˆ a` un mauvais alignement angulaire entre le moteur et le mors infe´rieur. Le
mors supe´rieur est visse´ sur le moteur line´aire pouvant de´velopper un effort de 120 N,
lui meˆme monte´ sur une bague serre´e sur le tube en polycarbonate transparent. Le mors
infe´rieur est monte´ sur une tige filete´e visse´e sur la plaque d’adaptation. Le controˆle de la
tempe´rature se fait au moyen d’un thermocouple soude´ sur le coˆne infe´rieur de l’e´chantillon
(voir figure 4.4).
Figure 4.4 – Montage du thermocouple par soudage par point
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Les avantages de ce syste`me sont les suivants :
- La facilite´ du montage de l’e´chantillon, qui prend dans le meilleur des cas environ 5
min,
- La flexibilite´ d’utilisation du dispositif : le tube central de diame`tre 25 mm a e´te´
re´alise´ en polycarbonate pour les expe´riences sur la ligne ID19 puisque le quartz est trop
absorbant. Cependant le polycarbonate subit des de´gaˆts lorsque le faisceau X passe au
travers et il est ne´cessaire de changer le tube apre`s un certains temps d’utilisation. Ce
tube central est facilement remplac¸able en raison de son montage simple.
- Le poids de 350 g du moteur line´aire permet de re´duire le diame`tre du tube transpa-
rent, puisque les efforts entraˆıne´s par un e´ventuel balourd seraient bien plus faibles,
- La pre´servation des e´le´ments sensibles a` la chaleur : le baˆti en polycarbonate permet
d’e´viter tout couplage avec l’inducteur et donc les e´chauffements excessifs du moteur et
de la platine de translation,
- Les possibilite´s d’e´volution : la mise en place d’un tube de quartz d’1 mm d’e´paisseur
est envisage´e pour permettre le controˆle de tempe´rature au moyen d’un pyrome`tre. Le poly-
carbonate n’offre pas cette possibilite´ car le pyrome`tre ne peut pas mesurer la tempe´rature
de l’e´chantillon au travers de ce mate´riau. D’autre part il est possible d’ajouter un capteur
d’effort entre la plaque d’adaptation et le mors infe´rieur,
- Les connectiques sont de´sormais re´alise´es a` l’aide de contacteurs tournants, ce qui
permet de s’affranchir de la limite en rotation induite par des connectiques fixes.
Ces ame´liorations nous ont permis d’e´tablir un protocole expe´rimental adapte´ a` la
tomographie rapide continue en plus de celui que nous avions pour la tomographie discon-
tinue. Ces deux protocoles sont de´crits dans la section suivante.
4.3 Mate´riaux utilise´s
Nous avons opte´ pour des alliages de diffe´rentes teneurs en cuivre et solidifie´s sous
pression. Ces alliages sont e´labore´s au moyen de la dilution d’un alliage Al-33wt.%Cu par
de l’aluminium pur. Les lopins sont ensuite place´s dans un creuset a` 800 C˚ puis le me´lange
liquide est homoge´ne´ise´ par convection force´e. L’alliage liquide est ensuite verse´ dans un
moule pre´chauffe´ a` 400 C˚ monte´ sur une presse hydraulique et est comprime´ durant sa
solidification. Ce proce´de´ minimise le risque de formation de microretassures.
Le lingot obtenu est ensuite de´coupe´ puis usine´ pour obtenir des e´chantillons dont la
ge´ome´trie est de´finie sur la figure 4.3. La zone utile haute de 500 µm ainsi de´finie reste
toujours dans le champ de vision de la came´ra. La fissuration sera donc visible au sein
d’une zone de´forme´e uniforme´ment.
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4.4 Protocole expe´rimental
L’e´chantillon est d’abord colle´ sur les tubes en alumine au moyen de colle ce´ramique
a` se´chage rapide a` chaud (5 min a` 93 C˚). L’ensemble est bloque´ en translation au moyen
d’une goupille inse´re´e le mors supe´rieur, lui meˆme visse´ au moteur, le mors e´tant ajuste´
au diame`tre du tube pour le guider, et ainsi e´viter tout cisaillement de l’e´chantillon.
Le moteur est mis en place en introduisant l’ensemble dans le tube de polycarbonate
puis en vissant le moteur sur son e´crou bride (voir annexe 2). Le mors supe´rieur est en-
suite descendu afin de faire correspondre la fente du mors infe´rieur avec le trou du tube
d’alumine et d’y inse´rer la goupille. Une fois les goupilles en place, le jeu est rattrape´ en
remontant lentement le mors supe´rieur. Le controˆle du contact aux deux mors est fait
manuellement puisque nous n’avons pas de releve´ de force pour ce montage. L’e´chantillon
est donc le´ge`rement en traction a` ce moment. La goupille du mors infe´rieur est mainte-
nue plaque´e sur la partie supe´rieure de le fente par un e´crou que l’on ame`ne au contact
manuellement. Cela permet de ne plus subir le poids propre du tube d’alumine et de la
goupille, et ainsi e´viter que l’e´chantillon rompe de`s le passage a` l’e´tat semi solide.
Le chauffage est ensuite applique´ a` l’e´chantillon. Il s’agit des meˆmes PID de re´gulation
et thermocouple que pour le premier dispositif. La diffe´rence re´side en ce que la bobine
d’induction se trouve a` l’exte´rieur du tube, permettant une rotation infinie. La tempe´rature
lue sert uniquement au fonctionnement du re´gulateur. En effet celle-ci est tre`s diffe´rente
de la tempe´rature re´elle au sein de la zone utile. Un premier e´chantillon e´talon a donc e´te´
sacrifie´ pour e´tablir la proce´dure de chauffage. Pour cela nous avons chauffe´ a` une vitesse
de 30 C˚.min−1 en prenant re´gulie`rement une projection de l’e´chantillon. Le passage a`
l’e´tat semi solide traduisant le de´passement de la tempe´rature eutectique est bien visible
sur ce type d’image.
Figure 4.5 – Proce´dure suivie lors d’un essai de tomographie rapide
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Lors des essais, nous avons chauffe´ a` 30 C˚.min−1 puis une rampe de 10 C˚.min−1 a
e´te´ impose´e aux alentours de la tempe´rature eutectique re´elle. Le contact est re´alise´ encore
une fois pendant que l’e´chantillon est toujours solide. La monte´e en tempe´rature se fait
manuellement degre´ par degre´ une fois que l’e´chantillon est semi solide, afin d’obtenir une
fraction de liquide juge´e satisfaisante pour les essais. Pendant cette e´tape, la structure de
l’e´chantillon est ve´rifie´e au moyen de prises de projections sans rotation. La proce´dure est
illustre´e sur la figure 4.5.
Apre`s un maintien d’1 min a` la tempe´rature voulue, l’essai est lance´ simultane´ment
avec la macro de tomographie rapide. Deux types d’essais ont e´te´ re´alise´s avec ce dispositif :
des essais de traction in situ soit discontinus pour des conditions isothermes, soit continus
pour des conditions de solidification. La came´ra PCO DIMAX a e´te´ utilise´e avec une ROI
de 1200x600 px, les optiques ont e´te´ choisis a` 1.1 µm. Disposant d’une me´moire interne de
35 Go, elle peut faire des acquisitions continues pour 41 scans dans la configuration choisie
pour les essais de traction en solidification d’Octobre 2011. Le nombre de projections a`
e´te´ de´fini a` 600.
Le temps de scan est de 2 s, et un scan est pris toutes les 12 s lors la proce´dure d’essai
in situ discontinu. Le temps d’attente entre les scans est ici impose´ afin de permettre de
transfert de donne´es vers un espace de stockage externe, et un temps de pose arbitraire
supple´mentaire de 2 s est ajoute´ afin d’e´viter des erreurs de positionnement des moteurs de
rotation. Pour les deux types d’essais, la vitesse de traverse e´tait impose´e a` 3 µm.s−1, soit
une vitesse de de´formation d’environ ε˙ ∼ 2.10−3 s−1. Dans les conditions de solidification,
la vitesse de refroidissement n’est pas controˆle´e. Dans ce cas, nous avons re´alise´ des scans
sans pause, et ainsi acquis 41 volumes en moins de 3 min (160 s), le transfert de ces donne´es
est effectue´ apre`s saturation de la me´moire interne.
Sessions 03/2011 10/2011 10/2011
Conditions Isotherme Isotherme solidification
Binning non non non
Type d’essai TR TR TR
Came´ra PCO Dimax PCO Dimax PCO Dimax
Champ de vue (px) 1200x600 1200x600 1200x600
Optiques (µm) 1.1 1.1 1.1
Temps de scan (s) 2 2 2
Temps entre scans (s) 10 10 2
Vitesse de de´placement (µm.s−1) 1 3 3
Longueur utile (µm) 500 500 500
Vitesse de refroidissement (solidification) (K.min−1) - - 1
Figure 4.6 – Re´capitulatif des caracte´ristiques des essais. TR=Tomographie Rapide
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Des sessions re´gulie`res a` l’ESRF nous ont permis de re´aliser plusieurs types d’essais
au cours de cette the`se. La figure 4.6 montre le re´capitulatif des diffe´rents essais mene´s.
La came´ra PCO Dimax a un champ de vue de 2016x2016 px. La ROI choisie est de
1200x600 px, ce qui suffit pour observer toute la zone utile de l’e´chantillon. Cette came´ra a
une vitesse d’acquisition maximale de 105 images.s−1 si l’on prend une ROI suffisamment
petite, ou bien 1000 images.s−1 en utilisant tout le champ de vue, ce qui permet de
re´aliser de la tomographie ultra rapide. Dans le cas de nos essais, la vitesse d’acquisition
maximale e´tait de 300 images.s−1. Ces essais ont permis de perfectionner le dispositif
de tomographie rapide conc¸u, et sont de´sormais reproductibles. Le mate´riau utilise´ pour
e´laborer les e´chantillons utilise´s lors de ces derniers essais n’e´tait cependant pas adapte´
pour que les donne´es tomographiques soient pertinentes dans une e´tude de fissuration a`
chaud car la taille de grain avoisinait le millime`tre.
4.5 Derniers re´sultats
Les progre`s technologiques nous ont permis d’utiliser une nouvelle came´ra (PCO Di-
max) et de re´aliser des acquisitions de scans en 2 s, avec un scan toutes les 10 s, lors
de la dernie`re session a` l’ESRF en octobre 2011. Nous avons e´galement pu obtenir une
re´solution spatiale de 2.2 µm, soit un gain d’un facteur 2 par rapport aux essais e´tudie´s
dans ce manuscrit. Cela nous permet de voir des films de liquide tre`s fins. Par ailleurs le
champ de vue de 1320x660 µm nous a permis de visualiser la zone utile dans son ensemble
et permettre d’obtenir des informations a` l’e´chelle locale comme nous l’avons vu, mais
aussi a` l’e´chelle macroscopique. La figure 4.7 pre´sente le suivi d’une coupe verticale d’un
e´chantillon d’alliage Al-6pds.%Cu en conditions isothermes. Nous pouvons voir la plus
grande partie de la zone utile sur les coupes, et de plus les interfaces sont plus nets que
sur les images analyse´es lors de ces travaux de the`se, comme le montre la figure 4.8. Le
contraste entre phase liquide et phase solide est suffisant pour pouvoir seuiller les images
proprement, et ceci malgre´ le fait que le liquide soit moins riche en cuivre que lors des
expe´riences pre´sente´es dans le chapitre 3. Nos essais en tomographie rapide sont repro-
ductibles, cependant comme nous le voyons sur la figure 4.7, la taille de grain est tre`s
importante, ce qui ne permet pas d’avoir un essai repre´sentatif de la fissuration a` chaud
dans un mate´riau massif. Nous observons sur cette figure que 3 a` 4 grains sont pre´sents
sur le diame`tre de l’e´chantillon. Du liquide intragranulaire est e´galement visible, provenant
probablement de la fusion de dendrites fines obtenues lors de la solidification sous pression
du mate´riau. La de´formation est localise´e sur l’unique film de liquide horizontal visible,




(a) t=2 s (b) t=1 min 22 s
(c) t=2 min 12 s (d) t=3 min 12 s
(e) t=4 min 2 s (f) t=4 min 12 s
Figure 4.7 – Suivi d’une coupe 2D au cours d’un essai en tomographie rapide d’Octobre 2011 en
conditions isothermes. Alliage Al-6pds.%Cu, champ de vue 1320x660 µm, optiques 1.1 µm, temps
de scan = 2 s, temps entre deux scans = 10 s, vitesse de de´formation de 6.10−4 s−1
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(a) Alliage Al-8pds.%Cu (2009)
(b) Alliage Al-6pds.%Cu (2011)
Figure 4.8 – Comparaison des images obtenues en 2009 et en 2011
Un essai de traction in situ en cours de solidification a e´galement e´te´ re´alise´ lors de la
session d’Octobre 2011. Le temps de scan e´tait de 2 s et le temps entre scans e´tait fixe´ a` 2
s e´galement. La vitesse de de´formation e´tait de 3.10−4 s−1. Pour cet essai, la tempe´rature
d’essai a e´te´ fixe´e entre 10 et 15 C˚ au dessus de la transition semi solide observe´e et
la vitesse de refroidissement est de T˙ = 1 C˚.min−1. La figure 4.9 montre l’e´volution de
la microstructure du mate´riau au cours de cet essai sur une coupe 2D contenant l’axe
de rotation de l’e´chantillon. La fraction de liquide apparente sugge`re une tempe´rature
initiale supe´rieure a` celle attendue. Une grande porosite´ semble se former a` l’inte´rieur du
mate´riau lors de la solidification, puis s’ouvre vers l’exte´rieur. L’observation de dendrites




(a) t=2 s (b) t=14 s
(c) t=22 s (d) t=26 s
(e) t=30 s (f) t=1 min 14 s
Figure 4.9 – Suivi d’une coupe 2D au cours d’un essai en tomographie rapide d’Octobre
2011.Conditions de solidification : T˙ = 1 K.min−1. Alliage Al-6pds.%Cu, champ de vue 1320x660
µm, optiques 1.1 µm, temps de scan = 2 s, temps entre deux scans = 2 s, vitesse de de´formation
de 3.10−4 s−1
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4.6 Conclusion
Ces derniers essais en tomographie rapide ont permis de valider notre dispositif
expe´rimental ainsi que le syste`me de chauffage choisi. La ge´ome´trie des e´chantillon nous
permet d’observer la quasi totalite´ de la zone utile, et la localisation de la de´formation ne
se produit pas en raison de la ge´ome´trie choisie. L’essai en conditions isotherme montre
que les flux des liquides permettent d’accommoder une forte de´formation. Ces flux de
liquide peuvent provenir de films de liquide verticaux tre`s fins, de´sormais visibles tout
au long de la de´formation. L’essai en conditions de solidification montre une fissuration
au sein d’une structure semi solide pre´sentant des dendrites provenant de la solidification
du mate´riau. Ce point est a` souligner car nous montrons que nous pouvons obtenir une
structure dendritique en solidification, a` partir d’une structure de refusion. Au vu des
diffe´rences notables de comportement entre les structures de solidification et de refusion,
cette observation nous permet d’affirmer que les re´sultats que l’on pourra extraire des
donne´es seront repre´sentatifs d’une microstructure issue de solidification pure. Ces essais
sont donc prometteurs a` court terme, et l’utilisation de la tomographie rapide continue est
pre´vue afin d’imager la de´formation de la microstructure en continu. Cela est actuellement
possible mais le nombre de scans est limite´ par la me´moire de la came´ra, car l’acquisition





Les objectifs de cette the`se e´taient d’apporter des informations microstructurales lo-
cales en 3D graˆce a` la microtomographie in situ pour mieux comprendre la fissuration a`
chaud, et les confronter a` des mode´lisations analytiques et des simulations nume´riques.
Ces informations servent a` donner de la matie`re pour ame´liorer les simulations nume´riques
de ce phe´nome`ne.
Nous avons dans un premier temps mene´ une e´tude de la phase solide et de´termine´ une
loi de comportement de la phase solide valide sur la ligne de solidus pour diffe´rents alliages
Al-Cu pre´sentant une composition homoge`ne, puis nous avons pris en conside´ration la
pre´sence d’un gradient de composition lors de la solidification de ces alliages. Nous avons
ensuite e´tudie´ la question de savoir quelle est la re´ponse a` une sollicitation me´canique
impose´e d’une structure pre´sentant un gradient de composition.
D’autre part, nous avons re´alise´ des observations tomographiques in situ de la de´for-
mation d’e´chantillons d’un alliage Al-8pds.%Cu a` l’e´tat semi solide (atteint en refusion),
en conditions isotherme et de solidification. Pour les deux types d’essais, la tempe´rature
de de´but d’essai est identique Les analyses des volumes ainsi obtenus nous ont apporte´ des
donne´es qualitatives et quantitatives a` l’e´chelle macroscopique, mais aussi tre`s localement,
au sein d’un mate´riau massif.
Nous avons par ailleurs mis au point et re´alise´ un dispositif expe´rimental et un syste`me
de chauffage des e´chantillons spe´cifiques afin de permettre des observations en tomographie
in situ rapide et ultra rapide. Des mode`les granulaires 2D de fissuration ont e´te´ compare´s
a` nos expe´riences en solidification et en conditions isothermes afin de valider la pertinence
des re´sultats obtenus nume´riquement.
Nous avons e´galement ame´liore´ un mode`le granulaire 2D afin de prendre en conside´ration
le fait que la de´formation se localise dans quelques films de liquide au cours d’un essai de
traction a` l’e´tat paˆteux. Ce mode`le modifie´ a e´te´ confronte´e a` nos expe´riences. De plus,
des simulations nume´riques en 3D ont e´te´ re´alise´es au le CEMEF a` partir des volumes de
tomographie que nous avons fourni. Ces meˆmes donne´es expe´rimentales ont par ailleurs
permis la validation du mode`le 3D. De plus, un logiciel de corre´lation 3D nous a permis
de de´terminer les champs de de´formations locaux dans nos e´chantillons.
Enfin, nous avons pu re´aliser des essais en tomographie rapide continue en conditions
de solidification, ce qui a valide´ le dispositif conc¸u et re´alise´ au sein de notre laboratoire.
Principaux re´sultats
Les essais me´caniques re´alise´s lors de cette the`se ont permis de de´finir le comporte-
ment d’un solide homoge`ne a` chaud pour de l’aluminium pur et des alliages a` teneurs
en cuivre allant jusqu’a` 5.65 pds.%Cu, limite de solubilite´ du cuivre dans l’aluminium,
a` une tempe´rature proche de celle du solidus (e´quation 5.1). Cette loi a e´te´ utilise´e par
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Jean-Franc¸ois Zaragoci pour effectuer des simulations de la de´formation a` l’e´tat paˆteux








G est le module de cisaillement que l’on prendra variable avec la tempe´rature, R est
la constante des gaz parfaits, σ est la contrainte en re´gime permanent, b est le vecteur
de Burgers et T est la tempe´rature, n = 5 le coefficient de sensibilite´ de la vitesse de
de´formation a` la contrainte, et Q une e´nergie d’activation. A2 est de´pend de la composition
du solide et se de´finit comme suit :
A2 = 10
25(483.4− 473.2tanh(0.8875(pds.%Cu))) (5.2)
Avec A2 = 4.83.10
27 m2.s−1
La loi de comportement de´termine´e a ensuite e´te´ extrapole´e a` la ligne de solidus pour
un alliage de composition homoge`ne, puis adapte´ pour convenir a` une application au cas
de la solidification, et donc en tenant compte du gradient de composition dans les grains
solides. L’e´quation 5.3 de´crit l’e´volution du coefficient A2 sur la ligne de solidus. Il suffit
ensuite de remplacer A2 par A3 dans l’e´quation 5.1. Cette loi de comportement a ensuite
e´te´ utilise´e dans un mode`le 1D. Ce dernier mode´lise un e´le´ment line´ique de solide pouvant
eˆtre une dendrite colonnaire se solidifiant selon une direction suivant la loi de Scheil. Cet






Ou` T est la tempe´rature a` l’instant conside´re´, Tf est la tempe´rature de fusion du
me´tal pur (ici l’aluminium), et Tliq est la tempe´rature de liquidus de l’alliage de de´part de
composition C0.
Lorsque l’on impose une contrainte a` la structure mode´lise´e, la de´formation est he´te´roge`ne.
Nous avons calcule´ une vitesse de de´formation moyenne de la structure au moyen de la
loi de comportement e´tablie pre´ce´demment. La vitesse de de´formation calcule´e pour notre
mode`le ε˙M a` gradient de composition est 10 fois supe´rieure a` celle calcule´e pour une
composition homoge`ne ε˙h. Cette vitesse de de´formation ε˙M correspond pour une meˆme
contrainte impose´e a` la re´ponse d’un solide de composition homoge`ne e´quivalente Ceq
(e´quation 5.4) de´pendant de la composition du liquide initial.
Cseq = −0.0123C20 + 0.3318C0 (5.4)
Ou` C0 est la composition du liquide initial.
Nous avons ainsi mis en e´vidence l’influence de la composition sur le comportement
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me´canique du mate´riau, mais aussi la ne´cessite´ de tenir compte des he´te´roge´ne´ite´s de
composition lorsque le mate´riau est en cours de solidification. La de´termination d’une
composition e´quivalente permet en outre de simplifier les calculs pour de futures simula-
tions nume´riques de de´formation d’un alliage a` l’e´tat paˆteux en cours de solidification.
D’autre part, les expe´riences mene´es a` l’ESRF nous ont permis de quantifier et observer
de nombreux me´canismes intervenant lors de la de´formation et la fissuration a` chaud d’un
alliage refondu a` l’e´tat semi solide. Nous avons constate´ dans un premier temps que nos
e´chantillons, tant en conditions isothermes qu’en conditions de solidification, subissent une
de´formation homoge`ne avant qu’une localisation de la de´formation dans certains films de
liquide soit visible. Pour expliquer cela, nous avons e´mis l’hypothe`se qu’un mate´riau porte´
a` l’e´tat semi solide en refusion soumis a` un effort de traction subit premie`rement une
de´formation homoge`ne causant la rupture de ponts solides. Cela entraine permet par la
suite au liquide d’envelopper certains grains, conduisant a` la localisation de la de´formation.
La corre´lation 3D d’images nous a permis de de´finir la vitesse de de´placement verticale
re´elle au sein de notre e´chantillon, et de confirmer la de´formation de l’e´chantillon avant la
localisation de celle-ci.
Nous avons e´galement pu noter des diffe´rences dans les modes de fissuration entre
des conditions d’essais en conditions isothermes et anisothermes. L’endommagement du
mate´riau en conditions isothermes se fait progressivement et la rupture n’intervient que
longtemps apre`s l’apparition des premiers pores. Lors de cet essai on observe un fort
enrichissement en liquide dans de nombreuses zones au sein de l’e´chantillon. Les canaux
de liquide sont de grandes tailles et la de´formation est fortement accommode´e par un
important flux de liquide. La germination de pores semble s’initier principalement de
l’exte´rieur de l’e´chantillon mais peut intervenir lors de la propagation de la fissure. Encore
une fois il convient de rester prudent quant aux me´canismes de rupture du mate´riau au
vu de la re´solution temporelle dont nous disposions lors des expe´riences. En effet, une
croissance de pore peut en fait eˆtre une germination suivie d’une coalescence se faisant
entre deux scans. Au cours de l’essai en cours de solidification l’enrichissement en liquide
est plus faible et dessine rapidement une ligne privile´gie´e sur les coupes contenant l’axe
de rotation. La rupture de l’e´chantillon intervient donc rapidement et le re´seau de pores
est re´parti principalement selon un plan de fissuration. La fissuration du mate´riau est
cause´e par une rupture des films de liquide intergranulaires. Par ailleurs, il semble que le
me´canisme principal de rupture est une croissance des pores existants suivi de coalescences
locales puis globale.
Le mode`le analytique de Giraud en 2D a e´te´ modifie´ pour tenir compte de la localisation
de la de´formation observe´e expe´rimentalement au cours de l’essai in situ. Les re´sultats en
termes de vitesse de croissance des films de liquide correspondent mieux a` l’expe´rience,
et le crite`re de formation de porosite´s donne des re´sultats en accord satisfaisant avec nos
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observations. La de´formation homoge`ne pre´ce´dant l’e´paississement des films de liquide
n’est pas prise en compte par ce mode`le qui n’est valide que lorsque les grains sont entoure´s
de liquide.
Nous avons paralle`lement de´veloppe´ un dispositif de traction a` l’e´tat semi solide in
situ pour la tomographie ultra rapide, qui permet d’ame´liorer conside´rablement la qualite´
des acquisitions expe´rimentales. Nous pouvons ainsi atteindre un temps de scan de l’ordre
de la seconde avec une re´solution spatiale de 2.2 µm, qui permet d’imposer une vitesse
de refroidissement de l’ordre de 1 C˚.min−1 et une vitesse de de´formation de l’ordre de
10−3 s−1. En effet, un nouveau baˆti ainsi qu’un tube central en polycarbonate permettent
un montage rapide et simple des e´chantillons. De plus, le faible diame`tre du tube central
permet d’approcher la came´ra de l’e´chantillon et donc de re´duire le contraste de phase. La
conception de ce dispositif spe´cialement de´die´ aux essais a` l’e´tat semi-solide nous a per-
mis de re´duire l’encombrement de l’ensemble et permet aujourd’hui la re´alisation d’essais
reproductibles de traction in situ a` l’e´tat semi solide en conditions isothermes ou en cours
de solidification rapide.
Perspectives
Les perspectives de nos travaux s’articulent autour de trois the`mes. Tout d’abord le
comportement de la phase solide pourrait eˆtre mieux de´fini au vu des limites du mode`le
que nous avons e´labore´. Par ailleurs, le dispositif que nous avons conc¸u pourrait eˆtre utilise´
pour de nombreuses expe´riences diffe´rentes. Paralle`lement, les moyens techniques mis a`
disposition a` l’ESRF permettront d’acque´rir des volumes de tomographie en grand nombre
et tre`s rapidement. Enfin, Les mode`les nume´riques existant pourraient eˆtre modifie´s pour
mieux correspondre a` la re´alite´, prendre en compte des phe´nome`nes de solidification,
simuler a` l’e´chelle des proce´de´s... Nous allons de´tailler ces diffe´rents points dans cette
section.
Comportement de la phase solide
Le mode`le que nous avons de´fini pour traduire en 1D le comportement de la phase
solide sur la ligne de solidus pour des alliages Al-Cu de concentration en solute´ ≤ 5.65
pds.% reste limite´ du fait qu’il est en 1D. Le passage a` une ge´ome´trie 3D du type dendrite
e´quiaxe ou colonnaire afin de le prendre en conside´ration dans des simulations aux e´le´ments
finis serait une ame´lioration notable notre travail. En effet, la comparaison du mode`le avec
une simulation aux e´le´ments finis de la de´formation d’une dendrite (colonnaire pour de
la 1D) ge´ne´re´e nume´riquement ou re´elle (obtenue par tomographie standard) pourrait
permettre de valider le mode`le a` l’e´chelle locale. Le calcul d’une composition homoge`ne
e´quivalente a` une structure de solidification gagnerait a` eˆtre e´galement re´alise´ sur un
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e´le´ment ge´ome´trique en 3D repre´sentatif d’un e´le´ment microstructural re´el. Ce calcul de
composition e´quivalente est d’un grand inte´reˆt pour simplifier les calculs de simulation
nume´riques.
Expe´rience
Les essais analyse´s lors de ces travaux de the`se pre´sentent de fortes limitations en
termes de re´solutions spatiale et temporelle (images de l’anne´e 2009). Il est aujourd’hui
possible de de´former plus vite l’e´chantillon, de solidifier plus rapidement, et de mieux
observer des phe´nome`nes rapides tels que la germination de pores, leur croissance ou leur
coalescence.
Le dispositif que nous avons de´veloppe´ permet une reproductibilite´ satisfaisante des
essais de traction in situ a` l’e´tat semi solide en conditions isothermes ou anisothermes.
En outre, la came´ra PCO DIMAX offre la possibilite´ d’acque´rir des scans en tre`s peu de
temps : environ 0.1 s.
Il est donc le´gitime d’envisager a` court terme la re´alisation d’expe´riences en refusion
similaires a` celles que nous avons pre´sente´es avec plusieurs compositions d’alliages Al-Cu
et pour diffe´rentes fractions de solide initiales permettrait peut eˆtre de mettre e´vidence des
diffe´rences de comportement en fissuration selon la concentration en solute´. La re´duction
du temps minimal d’acquisition de scan permet :
- soit garder un temps de scan de l’ordre de la seconde afin d’ame´liorer la re´solution
spatiale pour atteindre 0.5 ou 1 µm,
- soit augmenter la vitesse de refroidissement pour se rapprocher des conditions indus-
trielles (de l’ordre de 10 C˚.s−1), ainsi que la vitesse de de´formation pour atteindre 10−2
s−1.
A plus long terme, des essais conditions de solidification apre`s passage a` l’e´tat liquide
sont envisage´s. Cela imposerait l’adaptation d’un contenant pour la phase liquide. De plus,
le chauffage par induction aura tendance a` cre´er de la convection a` l’inte´rieur du liquide.
Il sera donc ne´cessaire de concevoir un autre syste`me de chauffage de l’e´chantillon.
Comparaison de l’expe´rience aux mode`les
Nous avons pu constater que les mode`les analytiques, meˆme s’il sont ame´liore´s, rendent
difficilement compte de la localisation de la de´formation. De plus, le fait que cette loca-
lisation soit pre´ce´de´e d’un re´gime transitoire de de´formation homoge`ne rend l’expe´rience
de´licate a` mode´liser.
Les mode`les nume´riques, ont donne´ des re´sultats prometteurs en apportant des infor-
mations locales en 3D a` partir d’une microstructure re´elle. De nouveaux essais pourraient
eˆtre mene´s en collaboration avec les de´veloppeurs de mode`les nume´riques afin de favo-
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riser les comparaisons entre ces mode`les et l’expe´rience. Cela ne´cessitera probablement
de meilleures re´solutions, et une adaptation du mate´riau pour s’adapter au mieux aux
mode`les. Par exemple, l’ajout de barium a` nos alliages permettrait que tous les joints de
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ANNEXE 1 - Macros et Plugins
Dans cet annexe, tous les plugins et macro sont utilise´s par ImageJ sauf les macros
e´crites avec une extension .m qui sont des macros Matlab.
Recalage des volumes
Macro scan2stitch
Macro partant d’un volume en .raw dont on doit connaitre les dimensions, encodage
et taille de l’en-teˆte. Un filtre me´dian dont on de´finit la taille est effectue´, puis les images
sont enregistre´es en .tif. Cela permet de stocker toutes les informations relatives au format
de l’image dans le fichier.
Un cube de 100px de cote´ est ensuite de´coupe´ et enregistre´ pour servir de volume
re´fe´rence au plugin 3DStitching.
Plugin 3DStiching
Ce plugin fonctionne en une boucle qui va effectuer une corre´lation d’image par ite´ration
sur tous les volumes. Ainsi a` la fin, le plugin enregistre un fichier contenant les valeurs de
de´calage dans les trois dimensions. Ces valeurs sont ensuite utilise´es par le plugin reca-
lage3D pour appliquer les modifications aux volumes complets (voir figure 5.1).
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Figure 5.1 – Sche´ma de principe de recalage3D et recadrage des volumes
Les volumes recale´s doivent maintenant eˆtre recadre´s, c’est a` dire rogner le volume
dans ses trois dimensions pour qu’il n’y ait plus de zone noire due au recalage. Pour cette
ope´ration il faut d’abord re´aliser un film des coupes transversales a` mi hauteur pour cadrer
en ayant le moins de perte possible. On utilise la macro Film2D pour le film des coupes
transversales, puis la macro recad.
Macro recad
Cette macro ne´cessite de savoir les dimensions de l’image finale recadre´e. Une fois
exe´cute´e, elle recadre tous les volumes choisis aux dimensions donne´es et enregistre un
film de la coupe transversale choisie. Cela permet de ve´rifier le bon fonctionnement de la
proce´dure de recalage.
Il faut maintenant seuiller les diffe´rentes phases pre´sentes dans les volumes.
Binariser un volume brut
Macro seuillage pore et liquide
La premie`re e´tape est de savoir quelles sont les limites de seuil. Pour cela on utilise
les films cre´e´s par la macro de recalage, et on seuille une image pour connaˆıtre les bornes
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de seuillage du liquide et des pores. Ces valeurs sont ensuite entre´es dans la macro qui
exe´cutera la commande pour tous les volumes.
Il arrive que le seuillage doive diffe´rer selon les volumes. Cela peut eˆtre duˆ a` la formation
de nombreux pores, ce qui change beaucoup l’absorption globale de l’e´chantillon. Pour
contrer cet effet parasite, une macro de normalisation a e´te´ mise en place : normalisation
scan. Cette macro effectue une normalisation des niveaux de gris pour chaque volume,
permettant ainsi de garder les meˆmes valeurs de seuillage pour tous les scans.
Atte´nuation du bruit
Pour atte´nuer le bruit perdurant dans les volumes seuille´s il existe plusieurs manie`res.
Erosion-dilatation
La combinaison d’ope´ration d’e´rosion et dilatation supprime les pixels isole´s de bruit.
En effet l’e´rosion va enlever un nombre de´fini de pixel sur tous les contours de la couleur
choisie. La dilatation va ensuite agrandir les contours restant d’un nombre de pixel choisis.
Cette me´thode a un inconve´nient majeur : elle affecte meˆme les re´gion non bruite´es et
la perte d’information est non ne´gligeable. En effet la dilatation se fait par des e´le´ments
ge´ome´triques qui ne repre´senteront pas les contours initiaux, il convient donc d’utiliser
une autre me´thode, comme par exemple la labellisation.
Labelling3D
Le labelling3D est un plugin avec lequel on nume´rote les entite´s seuille´es inde´pendantes.
On choisi une taille minimale d’entite´ a` prendre en compte. Ainsi les pixels isole´s ou
formant des amas de bruit peuvent eˆtre corrige´s par ce biais, sans perte d’information
majeure. Le plugin cre´e alors un volume en 16-bits dans lequel une couleur correspond
a` une entite´. Il suffit ensuite de formater le volume en 8-bits et seuiller a` nouveau pour
obtenir un volume binarise´
Analyse des volumes binarise´s
Plugin Param3Dtop
Ce plugin utilise un volume labellise´ comme donne´e d’entre´e et retourne plusieurs
informations, notamment le nombre de pores, leur volume et leur fraction volumique. Le
fichier de sortie se pre´sente sous la forme d’un tableau de´crit figure 5.2.
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n˚ pore xg yg zg volume en pixels volume en marching cubes surface en marching cubes
Figure 5.2 – Donne´es de sortie du plugin Param3Dtop. xg, yg et zg sont les coordonne´es du
centre de gravite´ du pore concerne´
Une macro Matlab est ensuite utilise´e : traiteparam.m
macro Matlab traiteparam.m
Cette macro fonctionne avec une boucle ouvrant tour a` tour les fichiers de sortie de
Param3Dtop pour chaque volume, et stocke les informations dans un tableau. Ces infor-
mation sont ensuite retranscrites dans un tableau re´pertoriant les donne´es inte´ressantes
pour notre e´tude (voir figure 5.3).
n˚ scan nombre maximum de pores volume du plus gros pore (Vmax) somme des volumes des pores (Vmax)
Vmax
Vtot
Figure 5.3 – Donne´es de sortie de la macro traiteparam.m
Pour calculer la fraction volumique de pores, il suffit de diviser Vtot par le volume
e´chantillonne´.
Plugin Granu3D
Ce plugin consiste a` effectuer une succession d’e´rosions puis dilatation avec des e´le´ments
octae´driques de plus en plus grands, jusqu’a` ne plus avoir de pixel noirs lors d’une e´rosion.
Le nombre de pixels efface´s lors d’une se´quence e´rosion-dilatation est divise´ par le nombre
initial de pixels noirs pour obtenir une fre´quence volumique de chaque taille d’e´le´ments
voir figure 5.4). Cela nous donne donc la fre´quence volumique des tailles de canaux. Cette
fre´quence est rapporte´e au volume total de la phase seuille´e.
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Figure 5.4 – Illustration du fonctionnement de la granulome´trie sur une image 2D [Marmottant,
2006]
Pour avoir plus de points il est possible d’utiliser un outil d’e´chelle. Cela consiste a`
scinder un voxel en 8 pour avoir deux fois plus de points lors d’une granulome´trie (figure
5.5).
Figure 5.5 – Sche´ma de principe de l’outil d’e´chelle
Plugin Stack frac
Ce plugin est utilise´ pour obtenir la fraction de phase seuille´e rapporte´ a` la surface de
la coupe couche par couche. Il ge´ne`re un fichier contenant le nume´ro de la couche concerne´
et la fraction associe´e. Le fichier sortie peut eˆtre repris au moyen de la macro StackFigs.m
pour obtenir une se´rie de graphes de´crivant ainsi l’e´volution du profil de la fraction de la
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phase conside´re´e au cours de l’essai. On peut aussi obtenir la fraction volumique moyenne
de la phase conside´re´e pour chaque scan en utilisant la macro slicefrac2stackfrac.m. Le




Pour pouvoir eˆtre traite´s sous GeoDict, les volumes doivent eˆtre en format *.raw. Nous
avons choisi le solveur SolveEJStokes dans le module FlowDict. Par ailleurs le fluide simule´
a une densite´ de d = 1.204 et une viscosite´ de η = 1.834.10−5. Une diffe´rence de pression
de ∆P = 0.02Pa a e´te´ impose´ entre le haut et le bas du volume e´tudie´. Pour que le
calcul se fasse en un temps raisonnable, nous avons choisi une pre´cision de p = 0.01 et
un maximum d’ite´ration fixe´ a` 1000. Dans ces conditions, un calcul sur nos volumes de
l’ordre de 300x300x300 px3 a une dure´e d’environ 2.5 h en utilisant 6 processeurs.
Les fichiers re´sultats en *.gdr permettent d’extraire des valeurs globales de perme´abilite´
et de vitesses. D’autre part les fichiers .end ge´ne´re´s par le logiciel sont traite´s au moyen
de la macro GeoDict ReadFsol.m afin d’obtenir diffe´rents volumes contenant chacun des
informations sur une grandeur choisie. Nous avons donc dans notre cas un seul volume
contenant une carte 3D des champs de vitesses. Ces volumes sont ensuite utilise´s dans le
logiciel Avizo pour effectuer des visualisations 3D de nos re´sultats.
Macro GeoDict
Macro loop permeability.gmc
GeoDict :VaryMacro FileName /home0/bmireux/loop permeability.gvm NumberOf-
Variables 1 Variable1 :ValueList 17,18,19,20,21,22,23,24,25 Variable1 :CoupledWith NONE
Macro loop permeability.gvm
// Macro file for GeoDict 2010R2 (Revision : of Feb 14 2011) // recorded on jeu. mai
31 2012
ImportGeo :Import CutLengthX 310 CutLengthY 345 CutLengthZ 315 CutStartX 1
CutStartY 1 CutStartZ 1 DimensionX 310 DimensionY 345 DimensionZ 315 FileName
/home0/bmireux/tsl 00%1.raw HeaderSize 0 IsRawFile 0 Phi 0 Psi 0 Theta 0 Threshold-
Color 8,0 ThresholdValue 75 VoxelLength 2.8e-06 FlowDict :SolveEJStokes ¡Parameters¿
FluidDensity 1.204 FluidViscosity 1.834e-05 MeanVelocity 0.001 PressureDifference 0.02
PressureEnabled true ¡/Parameters¿ ¡SolverData¿ Accuracy 0.01 AddedFreeSpace 0 Che-
ckInterval 100 DirectionEnabledX 0 DirectionEnabledY 0 DirectionEnabledZ 1 Discard-
TemporaryFiles false FileName /home0/bmireux/perm tsl 00%1.gdr FromShrunk false
FromShrunkFileName MaxNumberOfIterations 1000 MaximalSolverRunTime 240 Mir-
rorVolume false ¡Parallelization¿ Mode 1 NumberOfProcesses 6 ¡/Parallelization¿ Restart
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false RestartFileName SlipLength 0 SolverType 0 StoppingCriterion 0 SymmetricXInY
false SymmetricXInZ false SymmetricYInX false SymmetricYInZ false SymmetricZInX
false SymmetricZInY false VelocityInterpolation 0 VinPoutX 0 VinPoutY 0 VinPoutZ 0
¡/SolverData¿
Macro GeoDict ReadFsol.m
% readFSol reads a parpac or Stokes solution from file % filename is the .end file
function GeoDict readFSol(filename,ext)
Dir=sprintf(’path to your file/’)
file=sprintf(’%s%s%s’,Dir,filename,ext)
fid = fopen(filename,’r’) ;




[sol, n] = fread(fid,’double’) ; fclose(fid) ;
P = reshape(sol(1 :4 :end),nx,ny,nz) ;
U = reshape(sol(2 :4 :end),nx,ny,nz) ;
V = reshape(sol(3 :4 :end),nx,ny,nz) ;
W = reshape(sol(4 :4 :end),nx,ny,nz) ;
Pfile=sprintf(’P %s.vol’,filename)
fid = fopen(Pfile,’wb’) ;
fwrite(fid,P,’float32’,’l’) ;
fclose(fid) ;
normV = sqrt(U.*U+V.*V+W.*W) ;
NormVfile=sprintf(’%sNormV %s.vol’,Dir,filename)
fid = fopen(NormVfile,’wb’) ;
fwrite(fid,normV,’float32’,’l’) ;
fclose(fid) ;
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Moteur line´aire PI
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